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Kurzfassung
Materialien mit geringer Dichte und gleichzeitig guten mechanischen Ei-
genschaften werden für Leichtbauanwendungen gefordert. Eine geringe
Dichte wird durch Schaummaterialien erreicht, welche aufgrund ihrer sto-
chastischen Architektur jedoch nur geringe Festigkeiten erzielen. Die Natur
zeigt, beispielsweise anhand des Knochens, dass eine gezielte Architektur
in Bezug zur Belastungssituation eine mögliche Festigkeitserhöhung be-
wirkt. In diesem Zusammenhang sind zelluläre Materialien welche neben
einer spezifischen, periodischen dreidimensionalen Architektur ebenfalls
den sogenannten mechanischen Größeneffekt ausnutzen in den Fokus der
Forschung gerückt.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine mechanische Charakterisierung hoch-
fester, leichter Strukturen mit 3D Mikroarchitektur durchgeführt. Es wur-
de insbesondere das Zusammenspiel zwischen den mechanischen Eigen-
schaften unterschiedlicher Basismaterialien und dem Strukturverhalten un-
terschiedlicher 3D Mikroarchitekturen analysiert. Darüber hinaus wurde das
daraus resultierende Energiedissipationsvermögen sowie das Verformungs-
und Schädigungsverhalten der Strukturen durch in situ Druckversuche im
Rasterelektronenmikroskop untersucht. Es konnte gezeigt werden, dass eine
weitere Bearbeitung des polymeren Basismaterials durch Wärmebehandlun-
gen, Pyrolyseprozesse oder Beschichtungen das mechanische Verhalten der
Basismaterialien und der Strukturen beeinflusst. Energiedissipation unter
zyklischer Belastung wurde für die hochfesten, leichten Strukturen insbe-
sondere auf irreversible Prozesse zurückgeführt, wobei polymere Strukturen




The combination of low density and superior mechanical properties is requi-
red for lightweight applications. Foam materials achieve low density values
due to their high porosity, however, only low strength values are reached as
a consequence of their stochastic architecture. A specific architecture with
respect to the mechanical load shows a superior behavior, as shown in bio-
logical materials, for example in bone. In this respect, cellular solids with
a specific, periodic three-dimensional architecture which also exploit the
so-called mechanical size effect have attracted a lot of attention recently.
Within this thesis, a mechanical characterization of high-strength, low-
weight microlattices with a specific 3D microarchitecture was performed.
The analysis was focused on the interplay between the mechanical pro-
perties of different constituent materials and the behavior of different 3D
microarchitectures. Moreover, the energy absorption capability of the mir-
colattices as well as their deformation and failure behavior was analyzed by
in situ compression tests in a scanning electron microscope. It was shown
that a further processing of the polymeric constituent material influences
the mechanical behavior of both, the constituent material and the microlat-
tice. Here, the further processing steps included an annealing treatment, a
pyrolysis, and a coating. Energy dissipation under cyclic compression was
mainly attributed to irreversible processes, whereas polymeric microlattices
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3D-DLW 3D direktes Laserschreiben, engl. 3D Direct Laser Wri-
ting
Al2O3 Aluminiumoxid
ALD Atomlagenabscheidung, engl. Atomic Layer Deposition
CAD engl. Computer-Aided Design
CSM Kontinuierliche Steifigkeitsmessung, engl. Continous
Stiffness Measurement
DiLL engl. Dip-in Laser Lithography
FE Finite Elemente
HEA Hoch-entropische Legierung, engl. High Entropy Alloy
HIM Heliumionenmikroskop
OWB-Proben Proben (Zugproben oder Strukturen mit 3D Mikroarchi-
tektur) im Zustand nach dem 3D-DLW ohne weitere Wär-
mebehandlung
PtP engl. Push-to-Pull




WB-Proben Proben (Zugproben oder Strukturen mit 3D Mikroarchi-





a Fehlergröße im Material
E∗ Elastizitätsmodul eines zellulären Materials
ES Elastizitätsmodul eines Vollmaterials
Ft Kraft auf den Zugstab in einer PtP-Struktur
KIC Kritischer Spannungsintensitätsfaktor





Ûdiss Spezifische dissipierte Energie (dissipierte Energie divi-
diert durch die Masse)
∆F Kraftdifferenz aus Kraft auf PtP-Struktur mit Zugstab
und ohne Zugstab
∆L Längenänderung des Zugstabs in einer PtP-Struktur
ν Querkontraktionszahl
ρ∗ Dichte eines zellulären Materials
ρ̄ Relative Dichte eines zellulären Materials
ρS Dichte eines Vollmaterials
σ∗ Festigkeit eines zellulären Materials
σkrit Kritische Festigkeit eines spröden Materials
σS Festigkeit eines Vollmaterials
σth Theoretische Festigkeit eines Materials
ϕ(u) Eingeschlossener Winkel zwischen Hexagonalrahmen




Hochfeste und gleichzeitig leichte Materialien werden für Leichtbauanwen-
dungen benötigt. Die Herausforderung dieser Kombination aus Materialan-
forderungen ist jedoch, dass die Festigkeit und die Steifigkeit eines Mate-
rials im Allgemeinen mit dessen Dichte gekoppelt sind. Materialien, wel-
che eine hohe Festigkeit und eine hohe Steifigkeit, das heißt einen hohen
Elastizitätsmodul besitzen, weisen gewöhnlich auch eine hohe Dichte auf,
beispielsweise Metalle und Keramiken [1]. Auf der anderen Seite erreichen
Materialien mit geringer Dichte, beispielsweise Polymere, im Allgemeinen
nur geringe Festigkeiten und Elastizitätsmoduln [1]. Um die Materialdichte
im Vergleich zu den bereits erwähnten Vollmaterialien weiter zu reduzieren,
ist die Einbringung von Hohlräumen notwendig, wodurch poröse Materi-
alstrukturen entstehen. Für die mechanischen Eigenschaften dieser porösen
Materialien spielt dann wiederum die Architektur der Zellen eine entschei-
dende Rolle. Die Anwendung spezifischer Strukturen wurde bereits früh
genutzt, wie beispielsweise bei Gebäuden und Rädern [2] (vergleiche Ab-
bildung 1.1). Jedoch auch in der Natur kann dieses Prinzip auf vielfache
Weise beobachtet werden, wie etwa bei Honigwaben oder Wespennestern
(Abbildung 1.1) sowie in der Struktur von Holz oder Knochen [3]. Knochen
wachsen in Bezug zur jeweiligen Belastung, wodurch sowohl die Dichte als
auch die Ausrichtung der Zellwände entsprechend des Ausmaßes sowie der
Richtung der mechanischen Beanspruchung erfolgt [3].
Zusätzlich zur Ausnutzung der spezifischen Architektur kann in der Natur
der Einfluss des sogenannten mechanischen Größeneffekts auf die Eigen-
schaften von Materialien erkannt werden [4]. Die hohe Festigkeit natürlicher
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1 Einführung
Abb. 1.1: Zusammenhang zwischen architektonischer Effizienz und der dazugehörigen Grö-
ßenskala. Prinzipien aus Architektur und Technik können heutzutage auf der Mate-
rialebene angewandt werden, um auf diese Weise eine höhere strukturelle Effizienz
zu erreichen. Struktur der Abbildung aus [2].
Materialien bei gleichzeitig geringerer Dichte als Vollmaterialien [1] wird
sowohl auf die spezifische Architektur als auch auf die geringen Abmessun-
gen der Einzelkomponenten im Nanometerbereich zurückgeführt [4].
Die Herstellung komplexer, dreidimensionaler (3D) Strukturen wird durch
additive Fertigungsverfahren ermöglicht, wobei durch neuere Verfahren
[5–7] die Mikrometerebene erreicht werden kann. Beispiele für Strukturen
welche mit 3D direktem Laserschreiben herstellt wurden, sind in Abbil-
dung 1.1 dargestellt. Werden auf diese Weise die Prinzipien von Architektur
und Technik auf der Materialebene angewandt [2] und mit geringen Struk-
turabmessungen kombiniert, können Materialien mit außergewöhnlichen
Eigenschaften hergestellt werden [8].
Die vorliegende Arbeit ist in weitere sechs Kapitel gegliedert. In Kapi-
tel 2 werden zunächst die nötigen Grundlagen zum Verständnis der Arbeit
2
zusammengefasst sowie der aktuelle Stand der Forschung aufgezeigt. Ba-
sierend auf diesen Ausführungen werden die offenen Fragen und das Ziel
der vorliegenden Arbeit formuliert. Eine Beschreibung der verwendeten
Methoden und Prozesse zur Materialherstellung und -untersuchung erfolgt
anschließend in Kapitel 3. Die Ergebnisse werden in den beiden Kapiteln 4
und 5 dargestellt sowie in Kapitel 6 diskutiert und mögliche Zusammen-
hänge aufgezeigt. Abschließend erfolgt in Kapitel 7 eine Zusammenfassung




2 Grundlagen und Stand der
Forschung
2.1 Zelluläre Materialien – Schäume und
Strukturen mit spezifischer Architektur
Zelluläre Materialien bestehen aus einem Zusammenschluss mehrerer Ein-
zelzellen (lat. „cella“, Raum, Zelle) [9], die feste Kanten oder Seitenwän-
de besitzen. Im Gesamten ist dieser Zusammenschluss raumfüllend. Auf-
grund der eingeschlossenen Hohlräume können zelluläre Materialien deut-
lich niedrigere Dichtewerte erreichen als Vollmaterialien. Hierbei spielt die
relative Dichte des Materials ρ̄ eine wichtige Rolle,
ρ̄ = ρ∗/ρs, ρ̄ ∈ [0,1] (2.1)
mit ρ∗ der Dichte des zellulären Materials und ρs der Dichte des verwen-
deten Vollmaterials [9]. Die Abgrenzung zwischen einem zellulären Ma-
terial und einem Vollmaterial mit einer erhöhten Anzahl eingeschlossener
Poren liegt hierbei im Bereich von ρ̄ . 0,3 [9]. Zelluläre Materialien wer-
den unterschieden in geschlossen- und offenzelligen Anordnungen [9]. Ge-
schlossenzellige Materialien besitzen Seitenwände, die die einzelnen Zel-
len komplett einschließen, während offenzellige Materialien aus einzelnen
Balken bestehen. Die Zellwände sind hierbei nicht geschlossen. Einen ent-
scheidenden Einfluss auf die Eigenschaften des zellulären Materials besitzt
neben der relativen Dichte die Architektur der einzelnen Zellen [9]. Schäu-
me bestehen aus regellos angeordneten Einzelzellen unterschiedlicher Ge-
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stalt, während Strukturen mit spezifischer Architektur regelmäßig angeord-
nete Zusammenschlüsse aus Einzelzellen mit spezieller Gestalt aufweisen,
wie beispielsweise die Honigwabe.
Die mechanischen Eigenschaften der zellulären Materialien sind somit nicht
nur abhängig von den Materialeigenschaften des verwendeten Vollmaterials,
sondern auch von ihrer spezifischen Architektur. Folglich müssen die zellu-
lären Materialien unter zwei unterschiedlichen Blickwinkeln betrachtet wer-
den: zum einen als Struktur, zum anderen als Material [10]. Aufgrund dieser
Eigenschaft werden diese Materialien häufig auch mechanische Metamate-
rialien genannt [8, 11].
Bei offenzelligen, zellulären Materialien wird biege- und zugdominiertes
Verhalten unterschieden [12]. Hierfür werden zunächst gelenkig verbunde-
ne Balken betrachtet, wie in Abbildung 2.1 dargestellt. Wird der gelenkig
verbundene Rahmen in (a) belastet, rotieren die Balken um die Verbindun-
gen, das heißt der Rahmen besitzt weder eine Steifigkeit noch eine Festig-
keit. Diese Anordnung wird auch als „Mechanismus“ bezeichnet [12]. Im
Gegensatz dazu werden die Balken des in (b) dargestellten Rahmens un-
ter Belastung auf Zug und Druck belastet, wobei diese Anordnung „Struk-
tur“ genannt wird [12]. Werden die Verbindungen der beiden Rahmen nun
eingefroren, sodass keine Rotation mehr möglich ist, werden die Balken
des Rahmens aus (a) auf Biegung beansprucht (d. h. biegedominiert), die
Balken des Rahmens aus (b) weiterhin auf Zug und Druck (d. h. zugdomi-
niert). Die meisten Schaummaterialien weisen biegedominiertes Verhalten
auf [12]. Der Spannungsverlauf in einem Material, welches auf Biegung be-
ansprucht wird, ist inhomogen über dessen Querschnitt, was zu einer inef-
fizienten Materialauslastung führt. Im Gegensatz dazu weisen Spannungen
unter Zug- und Druckbelastung einen homogenen Verlauf auf, wodurch das
Material ideal ausgelastet wird. Aus mechanischer Sicht ist somit zugdomi-
niertes Verhalten zu bevorzugen.
Um zugdominierte Strukturen zu erhalten, wird zunächst ein von Maxwell
[13] entwickeltes Kriterium für starre Strukturen untersucht [10, 12]. Für
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(a) (b)
Abb. 2.1: Schematische Darstellung eines (a) biegedominierten Mechanismus und einer
(b) zugdominierten Struktur, nach [12].
statische und dynamische Bestimmtheit muss für einen zusammengesetzten
Rahmen aus b Balken und j reibungsfreien Verbindungen bei dreidimensio-
naler Betrachtung die Bedingung
b = 3 · j−6 (2.2)
erfüllt sein. Dieses Kriterium ist jedoch nur eine notwendige, keine hin-
reichende Bedingung, um zugdominiertes Verhalten zu definieren, da Ei-
genspannungen und Mechanismen im Rahmen nicht berücksichtigt werden
[10, 12]. In Abbildung 2.2 sind zwei zugdominierte Einheitszellen darge-
stellt, Tetraeder und Oktaeder. Beide Strukturen erfüllen das Maxwell Kri-
terium und weisen zugdominiertes Verhalten auf, wobei eine Kombination
dieser Einzelstrukturen, das heißt eine räumliche Aneinanderreihung zusätz-
lich raumfüllend ist [10,12]. Durch die Aneinanderreihung starrer, zugdomi-
nierter Einheitszellen wird zugdominiertes Verhalten maximiert [12]. Auch
durch die gezielte Kombination starrer und nicht-starrer Einheitszellen kann
zugdominiertes Verhalten der Gesamtstruktur erzielt werden, jedoch in ei-
nem geringeren Ausmaß [12].
Wie bereits erwähnt ist aus mechanischer Sicht zugdominiertes Verhalten
gegenüber biegedominiertem zu bevorzugen. Dies zeigt sich an der Skalie-
rung der Steifigkeit sowie der Festigkeit der beiden Verformungsarten mit
7
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(a) (b)
Abb. 2.2: Schematische Darstellung einer (a) tetraederförmigen und einer (b) oktaederför-
migen Einheitszelle, nach [9, 10, 12]. Beide Einheitszellen erfüllen das Maxwell
Kriterium (Gleichung 2.2) und sind statisch bestimmt.
der relativen Dichte des zellulären Materials ρ̄ (ρ̄ < 1). Bei biegedominier-
tem Verhalten skalieren der Elastizitätsmodul des zellulären Materials E∗






















mit Es und σy,s dem Elastizitätsmodul und der Streckgrenze des Vollmate-
rials [10,14,15]. Im Gegensatz dazu skalieren der Elastizitätsmodul E∗ und
die Festigkeit bei plastischem Versagen σ∗pl einer zugdominierten Struktur

























Folglich sind bei gleichem verwendeten Vollmaterial sowie gleicher relati-
ver Dichte die Steifigkeit und die Festigkeit eines zellulären Materials mit
zugdominiertem Verhalten um einen Faktor 1/(3ρ̄) bzw. 1/√ρ̄ höher als mit
biegedominiertem.
Das unterschiedliche Verhalten biegedominierter und zugdominierter zellu-
lärer Materialien unter Druckbelastung wird auch anhand ihrer Spannungs-
Dehnungs-Diagramme deutlich [10], wie in Abbildung 2.3 dargestellt. Bie-
gedominierte Materialien (dargestellt in (a)) verhalten sich linear-elastisch
(Elastizitätsmodul E∗) bis zum Erreichen der elastischen Grenze. An diesem
8
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(a) (b)
Abb. 2.3: Schematische Darstellung von Spannungs-Dehnungs-Diagrammen zellulärer Mate-
rialien mit (a) biegedominiertem Verhalten und (b) zugdominiertem Verhalten unter
Druckbelastung, nach [10].
Punkt beginnen die Kanten der einzelnen Zellen zu fließen, zu knicken oder
zu brechen. Welches Versagensverhalten hierbei ausschlaggebend ist, liegt
an der jeweiligen geringsten Festigkeit. Die Proportionalitätskonstante und
der Exponent zur Berechnung der maximalen Spannung mit Gleichung 2.3
variieren hierbei je nach Versagenskriterium [10, 14]. Anschließend versagt
das Material zunehmend bei der nahezu konstanten Plateauspannung σ∗Pl,
bis gegenüberliegende Zellwände einander berühren. Dies geschieht bei der
Verdichtungsdehnung ε∗Verd. Ab dieser Dehnung steigt die Spannung steil
an, das zelluläre Material verdichtet. Die während der Belastung absorbier-
te Energie kann anhand der Fläche unter der Spannungs-Dehnungs-Kurve
ermittelt werden und ist näherungsweise U∗ ≈ σ∗Pl · ε∗Verd [10]. Bei zugdo-
minierten Strukturen zeigt der Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve ein
anderes Verhalten (dargestellt in Abbildung 2.3 (b)) [10]. Zunächst ver-
formt sich das Material ebenfalls elastisch bis zum einsetzenden Versagen
bei σ∗Pl. Welcher Versagensmechanismus hierbei ausschlaggebend ist, ent-
scheidet wiederum die geringste Festigkeit. Je nach Versagensmechanis-
mus variieren dadurch die Proportionalitätskonstante sowie der Exponent
von ρ̄ zur Berechnung der maximalen Spannung in Gleichung 2.4 [10]. Bei
sprödem Versagen durch Brechen von Zellkanten kann die Proportionali-
9
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tätskonstante jedoch nicht eindeutig bestimmt werden [10]. Dies liegt am
statistischen Verhalten von Sprödbrüchen, welche abhängig von vorhande-
nen Defekten im Material sind [10]. Infolge der Belastung des Materials auf
Zug und Druck sind plastische Verformung durch Knicken sowie Bruch im
Allgemeinen am Versagen der Struktur beteiligt. Dies führt zu einem Erwei-
chen der Strukturen und somit zu einem deutlichen Absinken der Spannung.
Bei der Verdichtungsdehnung ε∗Verd beginnt wiederum die Verdichtung der
Struktur begleitet von einem starken Anstieg der Spannung. Die Bestim-
mung der absorbierten Energie während der Verformung erfolgt ebenfalls
durch die Fläche unterhalb der Spannungs-Dehnungs-Kurve. Aufgrund des
entfestigenden Verhaltens sind zugdominierte Materialien zur Energieab-
sorption im Allgemeinen jedoch weniger geeignet [10]. Darüber hinaus ist
die auf das Material übertragene Maximalspannung σ∗Pl höher als die Span-
nung, bei welcher ein Großteil der Energie dissipiert wird [16, 17].
2.2 Mechanischer Größeneffekt
Variierende Längenskalen beeinflussen die mechanischen Eigenschaften
von Materialien. Die Materialeigenschaften sind hierbei abhängig von zwei
unterschiedlichen, konkurrierenden Größen [18]: der charakteristischen Län-
ge des zugrundeliegenden physikalischen Phänomens sowie der mikro-
strukturellen Größe. Dies können bei metallischen Werkstoffen beispiels-
weise die Krümmung der Vesetzungslinie (charakteristische Länge) sowie
der Abstand zwischen Versetzungshindernissen (mikrostrukturelle Größe)
sein [18]. Mit sinkender Probengröße kommen zusätzlich geometrische
Einschränkungen hinzu, das heißt die mikrostrukturellen Größen werden
überlagert von den geometrischen Einschränkungen, wodurch die physi-
kalischen Eigenschaften ebenfalls beeinflusst werden [18]. Die Definition
eines universellen, größenabhängigen Skalierungsgesetzes der Materialei-
genschaften ist hierbei jedoch nicht möglich, da die Gewichtung verschie-
dener Parameter (z. B. Lastsituation und initiale Defektverteilung) auf un-
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terschiedlichen Längenskalen sehr unterschiedlich ausfällt [19]. Im Allge-
meinen gilt die Regel „smaller-is-stronger “, das heißt je kleiner die mikro-
strukturellen oder äußeren Abmessungen eines Bauteils, umso höher sind
dessen Festigkeiten [18–22], allerdings nur bis zu einer gewissen maxima-
len Festigkeit [18].
2.2.1 Theoretische Festigkeiten
Das Versagen eines Körpers durch Bruch führt zu einer Teilung des Körpers
in zwei oder mehrere Einzelteile. Das heißt die Bindungen zwischen den
Einzelkomponenten werden aufgebrochen, die Atombindungen werden ge-
trennt [23, 24]. Die Spannung σ um Atombindungen zu trennen ist hierbei
abhängig von der Distanz x zwischen den Atomen, wie in Abbildung 2.4
dargestellt [23, 24]. Unter Zugbelastung kann sie durch σ(x) = σthsin(πxa )
(a) (b)
Abb. 2.4: (a) Verlauf der Spannung σ um Atombindungen zu trennen in Abhängigkeit von der
Distanz x zwischen den Atomen. In (b) ist die anfängliche Distanz d0 zwischen den
Atomen im Gleichgewichtszustand visualisiert. σth ist die theoretische Festigkeit
des Werkstoffs, die Länge a ist abhängig vom Bindungstyp der Atome. Nach [23].
angenähert werden, mit der maximal erreichbaren Festigkeit σth eines Werk-
stoffs (d. h. die theoretische Festigkeit). Dies führt für kleine Distanzen
zu der Näherung σ(x)≈ σth πxa . Unter Annahme des Hookeschen Geset-
11
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Wird weiterhin angenommen, dass die vollständige Trennung der Atombin-






Die Fläche unterhalb der σ(x)-Kurve repräsentiert hierbei die Oberflächen-
energie 2γO, welche aufgebracht werden muss um zwei neue Oberflächen





















Um hohe theoretische Festigkeiten zu erreichen sind somit ein hoher Elas-
tizitätsmodul E, eine hohe Oberflächenenergie γO und ein kleiner Abstand
d0 zwischen einzelnen Atomen notwendig. Die in Gleichung 2.5 angegebe-
ne theoretische Festigkeit muss jedoch als oberes Limit angesehen werden.
Berechnete theoretische Festigkeiten liegen im Bereich von σth ≈ E/10 [24],
[25], häufig werden jedoch konservativere Abschätzungen mit σth ≈ E/30 [4]
oder σth ≈ E/50− E/100 [25] angewendet.
2.2.2 Spröde Werkstoffe
Die Festigkeit spröder Materialien (beispielsweise Keramiken) wird mit der
sogenannten Weibull-Statistik [26] beschrieben und weist ein statistisches
Verhalten in Abhängigkeit von der Defektverteilung im Material sowie der
Probengröße auf [24]. Ein Körper des Volumens V besitzt eine statistische
Fehlerverteilung, wobei die Fehler untereinander nicht interagieren können.
Wird dieses Volumen nun in n Volumenelemente des Volumens V0 mit der-
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selben Fehlerverteilung aufgeteilt (V = n ·V0), so besitzt V bei einer Span-
nung σ die Versagenswahrscheinlichkeit [24]









Hierbei sind σ0 und m die Weibullparameter, wobei σ0 eine charakteris-
tische Festigkeit ist (häufig durch die mittlere Festigkeit angenähert [24])
und m ∈ (0,∞) der Weibull-Modul [24]. Je höher der Weibull-Modul, umso
geringer ist die Streuung der Materialfestigkeit [24]. Werden die Festigkei-
ten σ1,σ2 von zwei unterschiedlichen Volumina V1,V2 eines Materials mit









Das heißt, je größer das Volumen eines Materials, umso geringer ist dessen
Festigkeit [24].
Die kritische Festigkeit σKrit, bei welcher sich ein Fehler der Länge 2a in
einem spröden Material ausbreitet, ist nach Griffith [27] abhängig von der
Fehlergröße a sowie dem Elastizitätsmodul E und der Oberflächenenergie
γO des Materials [24]. Unter Zuhilfenahme des kritischen Spannungsinten-





mit einem dimensionslosen Faktor Y , welcher abhängig ist von der Probe-
geometrie, den Lastbedingungen sowie der Lage des Fehlers in der Probe.
Je größer der Fehler, umso geringer folglich die kritische Festigkeit, wobei
die maximal mögliche Größe eines Fehlers naturgemäß limitiert ist durch
die äußeren Abmessungen der Probe. Mit sinkender Probendicke t nimmt
folglich ebenfalls die maximal mögliche Fehlergröße amax ab, das heißt
13
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das heißt die Festigkeit einer spröden Probe steigt mit sinkender Proben-
dicke an. Nach Gao et al. [4] können somit selbst Festigkeiten im Bereich
der theoretischen Festigkeit eines Materials (vergleiche Abschnitt 2.2.1) er-
reicht werden. Darüber hinaus wird argumentiert, dass Proben unterhalb ei-
ner kritischen Probendicke unempfindlich gegenüber existierenden Fehlern
in der Probe sind [4].
Der in Gleichung 2.11 vorgeschlagene Zusammenhang konnte für kera-
mische Dünnschichten aus Aluminiumoxid (Al2O3) bereits gezeigt wer-
den [21], wobei unterhalb einer Schichtdicke von 50 nm eine konstante Fes-
tigkeit von ∼E/30 ermittelt wurde. Folglich unterstützen diese Untersuchun-
gen die vorgeschlagene Unempfindlichkeit gegenüber existierenden Fehlern
im Material bei Erreichen einer kritischen Schichtdicke.
2.2.3 Metallische Werkstoffe
Die Festigkeit und Verformbarkeit von metallischen Werkstoffen beruhen
auf der Bewegung und der Interaktion von Versetzungen im Metallgitter.
Um die Größenabhängigkeit dieser Eigenschaften zu beschreiben, wurde
die Einteilung in drei unterschiedliche Bereiche von Kraft et al. [19] vor-
geschlagen, wobei die Festlegung der Übergänge zwischen den einzelnen
Bereichen von der anfänglichen Versetzungsdichte abhängig ist. Im vorge-
schlagenen Bereich der größten Proben (& 1 µm) [19] ist die freie Weglän-
ge der Versetzungen durch die Korngröße d begrenzt, falls d unterhalb der
Probenabmessungen liegt. In diesem Fall gilt die sogenannte Hall-Petch-
Beziehung [28, 29], welche die Streckgrenze σY in Abhängigkeit von d
durch
σY = σ0 + k ·d−1/2 (2.12)
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beschreibt, mit der Festigkeit σ0 einer makroskopischen Probe und einer
Konstante k [19]. Fällt der anfängliche Abstand zwischen Versetzungen in
den Längenbereich der Außenabmessungen der Proben, verliert die in Glei-
chung 2.12 angegebene Skalierung der Streckgrenze ihre Gültigkeit [19].
Im Nanometerbereich (. 100 nm) können schließlich sehr hohe Festigkei-
ten nahe der theoretischen Festigkeit erreicht werden [19].
2.3 Strukturen mit 3D Mikroarchitektur
Werden die in den vorhergehenden Abschnitten genannten Eigenschaften,
eine zugdominierte Struktur und der mechanische Größeneffekt, nun kom-
biniert, entstehen Strukturen mit spezifischer 3D Mikroarchitektur, welche
außergewöhnliche Eigenschaften erzielen können. Im folgenden Abschnitt
werden zunächst Herstellungsmethoden für diese Strukturen vorgestellt,
wobei verschiedene Materialien und Architekturen Anwendung finden. Un-
terschiedliche Kombinationen von Basismaterialien und spezifischen Ar-
chitekturen führen wiederum zu unterschiedlichen Struktureigenschaften,
welche im darauffolgenden Abschnitt aufgezeigt werden. Im weiteren Ver-
lauf der Arbeit werden Strukturen mit 3D Mikroarchitektur als Strukturen
bezeichnet.
2.3.1 Herstellung – Materialien und Design
Polymere sind im Allgemeinen das Basismaterial für Strukturen, um die
spezifische 3D Mikroarchitektur vorzugeben. Es existieren mehrere Verfah-
ren, um diese Strukturen mit architektonischen Details im Mikrometerbe-
reich herzustellen. Eines ist die 3D Laserlithografie oder auch 3D direktes
Laserschreiben (3D-DLW), welche im Rahmen dieser Arbeit angewendet
wurde. Mit dieser Methode wurden Strukturen mit unterschiedlichen Mi-
kroarchitekturen realisiert [30, 31]. Unter Verwendung des kommerziellen
Systems Nanoscribe Photonic Professional können strukturelle Details mit
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einer Auflösung von ∼200 nm–1 µm erzielt werden [32]. Eine genaue Be-
schreibung dieser Methode erfolgt in Abschnitt 3.1. Eine weitere Herstel-
lungsmethode ist das Verfahren der „Self-Propagating Photopolymer Wave-
guides“ [6] (frei übersetzt: „selbstausbreitende fotopolymere Wellenleiter“).
Eine zweidimensionale Maske wird hierbei mit UV-Licht bestrahlt, wodurch
im darunterliegenden fotosensitiven Monomer eine Polymerisation initiiert
wird [6]. Eine Steuerung der Architektur wird durch die zweidimensionale
Maske sowie der Orientierung und des Winkels des auftreffenden UV-Lichts
sichergestellt. Die Möglichkeit große Strukturen in kurzer Zeit herzustel-
len [6] stellt einen Vorteil dieser Methode dar, jedoch können nur Struktur-
details in linearer Verlängerung der Maske hergestellt werden [8]. Zur Her-
stellung einer Struktur aus polymerem Basismaterial kann darüber hinaus
die Methode der Projektionsmikrostereolithografie verwendet werden [7].
Hierbei wird durch die schichtweise Aushärtung eines fotosensitiven Mo-
nomers die Herstellung einer beliebigen dreidimensionalen Struktur ermög-
licht [7]. Mit der „Self-Assembly“ (frei übersetzt: „Selbstanordnung“ oder
„eigenständige Anordnung“) ist es möglich, bereits Strukturen aus anderen
Materialien als Polymeren herzustellen [33]. Insbesondere die geringe ar-
chitektonische Vielfalt und mögliche auftretende Defekte in den Strukturen
limitieren die Anwendung dieser Methode zur Herstellung exakter Struktu-
ren jedoch aktuell [8].
Um die Eigenschaften der Strukturen aus polymerem Basismaterial zu ver-
ändern und zu optimieren, können weitere Verfahrensschritte durchgeführt
werden. Soll das polymere Basismaterial beibehalten werden, ist es mög-
lich die mechanischen Eigenschaften des verwendeten Fotopolymers wei-
ter zu beeinflussen. Feng et al. [34] zeigten eine Abhängigkeit der mecha-
nischen Eigenschaften des Fotolacks SU-8 (MicroChem Corp. [35]) von
unterschiedlichen Aushärtungsprozessen im Anschluss an die Polymerisa-
tion. Auch für den im Rahmen dieser Arbeit angewendeten Fotolack IP-
Dip [36] wurde eine Festigkeitserhöhung durch eine Wärmebehandlung im
Anschluss an die Polymerisation beobachtet [37]. Darüber hinaus können
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durch UV-Belichtung die mechanischen Eigenschaften von IP-Dip beein-
flusst werden [38].
Durch eine Beschichtung der Strukturen aus meist polymerem Basismateri-
al mit keramischen oder metallischen Schichten können die Eigenschaften
der Strukturen ebenfalls verändert werden. Eine keramische Beschichtung
erfolgt im Allgemeinen durch die Atomlagenabscheidung (ALD, engl. ato-
mic layer deposition), wobei sowohl Kompositstrukturen (Polymer-Kera-
mik [30, 37, 39], Siliziumdioxid-Titandioxid [33, 40]), als auch keramische
Hohlstrukturen [7,31,41,42] hergestellt wurden. Zur Herstellung von Hohl-
strukturen wird die polymere Struktur im Anschluss an die keramische Be-
schichtung durch chemisches Ätzen [31,41] oder thermische Zersetzung [7]
entfernt. Metallische Hohlstrukturen [7, 42–47] sowie Kompositstrukturen
aus Polymer mit amorpher [48] oder hoch-entropischer (engl. high entro-
py alloy (HEA)) [49] Metallbeschichtung wurden ebenfalls untersucht. Um
die Polymerstrukturen zu beschichten kommen die stromlose, chemische
Beschichtung [7, 42–44, 46, 48] sowie Verdampfungs- [42] und Sputterpro-
zesse [45, 47, 49] zum Einsatz. Im Anschluss an die stromlose, chemische
Beschichtung ist eine weitere Nickelbeschichtung der Strukturen durch Gal-
vanisierung möglich [44]. Um eine metallische Hohlstruktur zu erhalten, er-
folgt die Entfernung der Polymerstruktur auf die gleiche Weise wie nach
einer keramischen Beschichtung.
Die Strukturen aus polymerem Basismaterial können auch in Strukturen
mit verändertem Basismaterial umgewandelt werden. Keramische Struk-
turen aus Aluminiumoxid [7] und Siliziumdioxid [50] sowie metallische
Strukturen aus nanokristallinem und nanoporösem Nickel [51] wurden in
diesem Zusammenhang vorgestellt. Werden die polymeren Strukturen ei-
nem Pyrolyseprozess in Argonatmosphäre [52] oder in Vakuum [53] un-
terzogen, ist es möglich Strukturen aus dem Basismaterial Glaskohlenstoff
herzustellen. Bei Glaskohlenstoff handelt es sich um ein Kohlenstoffallo-
trop, welches eine hohe Festigkeit und Härte aufweist [54] sowie einen
Elastizitätsmodul im Bereich von 15–30 GPa [53–56]. Die geringe Dichte
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von 1,3–1,5 g/cm3 ist auf die poröse Struktur des Materials zurückzuführen
[54, 55]. Glaskohlenstoff ist korrosionsbeständig [54, 55] sowie elektrisch
leitfähig und chemisch inert [55]. Aufgrund der geschlossenzelligen Struk-
tur des Glaskohlenstoffs ist zusätzlich eine Gasundurchlässigkeit gewähr-
leistet [54,55]. Das Ramanspektrum von Glaskohlenstoff, welcher ebenfalls
aus polymerem Fotolack hergestellt wurde [57], zeigt eine Überlappung von
sp2 und sp3 Hochpunkten, was auf eine Mischung aus geordnetem und un-
geordnetem Kohlenstoff zurückzuführen ist [57].
Neben verschiedenen Materialzusammensetzungen können auch die archi-
tektonischen Details der Strukturen variiert werden. Je nach Anwendungs-
fall sind hierbei andere Voraussetzungen gefordert [58]. Im Rahmen einer
vorhergehenden Doktorarbeit [37] wurden die in Abbildung 2.5 dargestell-
ten Strukturen mit unterschiedlichen Gestaltfindungsmethoden entwickelt
und untersucht. Es handelt sich um eine Honigwabenstruktur (a), eine he-
xagonale Struktur (b), eine kubisch-verspannte Struktur (c) und eine Tetra-
ederstruktur (d). Im weiteren Verlauf der Arbeit wird die kubisch-verspannte
Struktur als kubische Struktur bezeichnet. Bei einer uniaxialen Vertikalbe-
lastung der Strukturen, zeigen diese ein zugdominiertes Verhalten (verglei-
che Abschnitt 2.1) [37]. Die Honigwabenstruktur weist infolge ihrer in Be-
lastungsrichtung ausgerichteten Zellwände eine hohe Stabilität bei dieser
Belastungsrichtung auf. Die Anisotropie der Strukturen nimmt von der Ho-
nigwabenstruktur über die hexagonale und die kubische Struktur bis zur Te-
traederstruktur ab. Aufgrund fehlender zusätzlicher Verspannungen besitzt
die hexagonale Struktur keine zusätzliche Absicherung gegen Strukturkni-
cken, was insbesondere bei nicht perfekt ausgerichteter Vertikalbelastung
zu frühzeitigem Versagen führen kann. Um die Knickstabilität der Vertikal-
stäbe in der hexagonalen und der kubischen Struktur zu verbessern, sind
diese in Form eines Fasses gestaltet mit dem größten Durchmesser auf hal-
ber Höhe des Vertikalstabs [37]. Die maximale Dreiecksverspannung der
Tetraederstruktur führt zu einem maximal zugdominierten Verhalten dieser
Strukturen (vergleiche Abbildung 2.2).
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Abb. 2.5: Rasterelektronenmikroskopieaufnahmen der Strukturen mit unterschiedlichen 3D
Mikroarchitekturen: (a) Honigwabenstruktur, (b) hexagonale Struktur, (c) kubisch-
verspannte Struktur (im weiteren Verlauf der Arbeit als "kubische Struktur" be-
zeichnet), (d) Tetraederstruktur. Es ist jeweils eine Ansicht der Gesamtstruktur
abgebildet (links), sowie eine Draufsicht der Struktur (rechts).
19
2 Grundlagen und Stand der Forschung
2.3.2 Eigenschaften von Strukturen mit 3D
Mikroarchitektur
Infolge der Ausnutzung der spezifischen 3D Architektur sowie des me-
chanischen Größeneffekts können die Strukturen sowohl außergewöhnliche
Druckfestigkeiten als auch Steifigkeiten erzielen [7, 30, 33, 39, 53]. Eine
Zusammenfassung der Druckfestigkeitswerte unterschiedlicher Veröffentli-
chungen ist in Abbildung 2.6 dargestellt. Materialien mit gleicher spezifi-
scher Festigkeit, das heißt mit einem gleichen Verhältnis aus Festigkeit und
Dichte, liegen hierbei auf einer Geraden der Steigung eins. Strukturen aus
Abb. 2.6: Druckfestigkeit als Funktion der Materialdichte, um Festigkeiten bekannter Voll-
materialien mit Literaturwerten von Strukturen mit spezifischer 3D Mikroarchitek-
tur [7, 33, 37, 41, 47, 48, 53] zu vergleichen. Die theoretisch erreichbare Obergrenze
ist durch Diamant gegeben, das stärkste bekannte Vollmaterial. Diagrammerstellung
mit CES EduPack [59].
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Glaskohlenstoff [53] weisen die höchsten spezifischen Festigkeitswerte der
verschiedenen Strukturen auf. Insbesondere die Honigwabenstrukturen aus
Glaskohlenstoff liegen nahe der theoretisch erreichbaren Obergrenze, wel-
che durch Diamant, das stärkste bekannte Vollmaterial, gegeben ist. Neben
der spezifischen Architektur wurde bei Tetraederstrukturen aus Glaskohlen-
stoff auch der Größeneffekt deutlich ausgenutzt; mit sinkender Strukturgrö-
ße wurden höhere spezifische Festigkeiten ermittelt [53]. Die im Rahmen
der vorhergehenden Arbeit entwickelten Kompositstrukturen aus Polymer-
Al2O3 [30,37,39] (vergleiche Abbildung 2.5) weisen ebenfalls hohe spezifi-
sche Festigkeiten auf und übertreffen die spezifischen Festigkeiten der meis-
ten Schaummateralien. Darüber hinaus wurde auch für diese Strukturen der
mechanische Größeneffekt durch sinkende Strukturgrößen gezeigt [37, 39].
Sehr niedrige Dichtewerte sind im Gegensatz dazu bei Hohlstrukturen aus
Aluminiumoxid [41] und amorphem Zr-Ni-Al [47] erreichbar.
Durch sinkende Wandstärken bei Hohlstrukturen aus Keramik [41, 60] und
Metall [42–44] wurde eine Unterdrückung von sprödem Materialversagen
beobachtet, sowie eine deutliche Rückverformung nach Entlastung. Dieses
Verhalten wurde auf lokalisierte, elastische Verformungsmechanismen in-
folge des niedrigen Aspektverhältnisses aus Wandstärke und Balkendurch-
messer zurückgeführt [41–44,60]. Polymer-Al2O3 Kompositstrukturen wei-
sen im Gegensatz dazu keine ausgeprägte Rückverformung auf [30, 37].
Energiedissipation wird in Vollmaterialien im Allgemeinen über Bruch,
plastische Deformation sowie intrinsische Materialdämpfung sichergestellt;
bei zellulären Materialien sind elastisches Knicken oder Beulen zusätzliche
Mechanismen [8]. Salari-Sharif et al. [61] ermittelten für metallische Hohl-
strukturen mit spezifischer Architektur mehrere Mechanismen, welche zur
Energiedissipation unter Druckbelastung beitragen. Deformationsmecha-
nismen mit Bruch, plastischer Verformung und elastischem Knicken von
Balken spielen hierbei eine wichtige Rolle [61]. Darüber hinaus sind rei-
bunsginduzierte Effekte beteiligt; zum einen zwischen mehreren Struktur-
balken, welche bei höheren Dehnungs- bzw. Stauchungswerten in Kontakt
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kommen, zum anderen zwischen Bruchoberflächen in Mikrorissen in der
Struktur [61]. Intrinsische Materialdämpfung des verwendeten Vollmateri-
als sowie viskose Dämpfung der Luft, welche die Struktur umgibt, können
ebenfalls einen Beitrag leisten [61]. Neben den beschriebenen Effekten ist
es in zellulären Materialien möglich, dass durch gedämpfte Vibrationen bei
hohen Frequenzen Energie dissipiert wird [8]. Diese Vibrationen werden
durch plötzliche Wechsel zwischen einem ungeknickten und einem geknick-
ten Zustand von Zellbalken induziert [8].
In Bezug auf Energiedissipation sind biegedominierte Strukturen gegenüber
den zugdominierten im Allgemeinen zu bevorzugen (vergleiche Abschnitt
2.1). Für metallische Hohlstrukturen [16, 17, 43, 44, 61] wurden jedoch im
Hinblick auf Energieabsorption ebenfalls gute Eigenschaften nachgewie-
sen. Wichtig für Energieabsorptionsanwendungen sind neben der dissipier-
ten Energie während eines Belastungszyklus auch die Rückverformung
des Materials, die Beibehaltung der Festigkeit und die damit verbundene
Möglichkeit in weiteren Zyklen Energie zu dissipieren. Für die metalli-
schen Hohlstrukturen wurden während eines ersten Druckbelastungszyklus
Bruch und plastische Verformung als Hauptträger der Energiedissipation
ermittelt, während in weiteren Zyklen elastische Mechanismen vorherrsch-
ten [43, 44, 61]. Um Energie während mehreren Druckbelastungszyklen zu
dissipieren ist das Design spezifischer Strukturen möglich, welche Kni-
ckelemente besitzen [62] oder mehrere stabile Konfigurationen aufwei-
sen [63,64]. Bei der Menge der dissipierten Energie spielen die Architektur
sowie die Dimensionen der Strukturen eine wichtige Rolle. Für Polymer-
NiB Kompositstrukturen wurde ein Einfluss der spezifischen Architektur
sowie der NiB-Schichtdicke auf die dissipierte Energie ermittelt [48]. Ham-
metter et al. [65] untersuchten mit Finite Elemente (FE) Analysen den Ein-
fluss der Architekturdetails von pyramidalen Strukturen auf die Energie-
dissipation. Anhand dieser Simulationen konnte gezeigt werden, das die
pyramidalen Strukturen bei höheren Spannungen mehr Energie dissipieren
können als Schaummaterialien [65].
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Wie in Abschnitt 2.1 beschrieben, beeinflussen die spezifische Architektur
und die damit verbundenen Verformungsmechanismen der zellulären Mate-
rialien das Skalierungsverhalten von Festigkeit und Steifigkeit in Bezug auf
die Dichte. Zugdominierte Strukturen sind biegedominierten bei gleicher
Dichte in dieser Hinsicht folglich überlegen (vergleiche Gleichungen 2.3
und 2.4). Meza et al. [66] beschreiben jedoch eine Abweichung von diesen
theoretischen Formulierungen. Die Relevanz der relativen Dichte für die
Festigkeit und die Steifigkeit von Strukturen und nur eine untergeordnete
Rolle der spezifischen Architektur wurde beobachtet [66].
2.4 Ziel der Arbeit
Ausgehend vom beschriebenen Stand der Forschung ist die Zielsetzung der
vorliegenden Arbeit eine mechanische Charakterisierung hochfester Struk-
turen. Der Fokus der Untersuchungen liegt hierbei auf dem Zusammenspiel
zwischen dem Materialverhalten der verwendeten Basismaterialien und dem
Strukturverhalten unterschiedlicher 3D Mikroarchitekturen sowie dem dar-
aus resultierenden Verformungs- und Schädigungsverhalten.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden unterschiedliche Strukturen untersucht,
welche in Abbildung 2.5 gezeigt sind. Darüber hinaus wurden die Struk-
turen aus unterschiedlichen Basismaterialien hergestellt, wobei jeweils die
mechanischen Eigenschaften der Basismaterialien untersucht wurden so-
wie deren Einfluss auf das Strukturverhalten. Das Strukturverhalten wur-
de unter Druckbelastung analysiert und es wurden die maximale Festig-
keit und die Steifigkeit der Strukturen ermittelt sowie Mikroskopaufnahmen
der Strukturen im Anschluss an die Druckversuche analysiert. In Bezug
auf die unterschiedlichen Basismaterialien wurde der zur Strukturherstel-
lung verwendete Fotolack IP-Dip in verschiedenen Materialzuständen ge-
testet: zum einen im Zustand direkt nach dem Herstellungsprozess durch
das 3D-DLW, zum anderen nach einer Wärmebehandlung. Darüber hinaus
wurden neben polymeren Proben des Fotolacks IP-Dip pyrolysierte Pro-
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ben untersucht, das heißt Proben aus Glaskohlenstoff. Der Einfluss mehrerer
verwendeter Basismaterialien auf das Strukturverhalten wurde anhand von
Polymer-Metall Kompositstrukturen und Polymer-Keramik Kompositstruk-
turen ermittelt. Das Verformungs- und Schädigungsverhalten der Strukturen
unter Druckbelastung wurde in situ im Rasterelektronenmikroskop (REM)
untersucht, um das Strukturverhalten in Echtzeit beobachten zu können.
Hierbei wurde darüber hinaus der Einfluss unterschiedlicher Belastungsar-
ten auf das Strukturverhalten analysiert sowie das Energiedissipationsver-
mögen der Strukturen; es wurden die Dehnrate und die Anzahl der durchge-
führten Belastungszyklen variiert.
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3.1 3D direktes Laserschreiben
Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Strukturen wurden mit der 3D
Laserlithografie oder auch 3D direktes Laserschreiben (3D-DLW) herge-
stellt. Hierbei wurde das kommerzielle System Nanoscribe Photonic Pro-
fessional verwendet (Nanoscribe GmbH) [5]. Das Verfahren des 3D direk-
ten Laserschreibens basiert auf der Zwei-Photonen-Polymerisation, welche
zur Herstellung von 3D Strukturen von Maruo et al. [67] erstmals vorge-
stellt wurde. Bei der Zwei-Photonen-Polymerisation wird ein monomerer,
löslicher Fotolack mit einem fokussierten Laserstrahl belichtet, wobei nahe-
zu gleichzeitig zwei Photonen am selben Ort absorbiert werden und somit
eine Polymerisation des Fotolacks erreicht wird [68]. Die nahezu gleich-
zeitige Absorption zweier Photonen am selben Ort ist nur durch einen ul-
trakurzgepulsten und fokussierten Laserstrahl möglich [68, 69]. Infolge der
Polymerisation kommt es zu einer Vernetzung des monomeren Fotolacks,
wodurch hartes, unlösliches Polymer entsteht. Die Volumengröße, auch Vo-
xel genannt, welche infolge der Polymerisation erhärtet, ist abhängig von
der Absorptionsschwelle des Fotolacks, unterhalb derer keine Polymeri-
sation einsetzt [68] (siehe Abbildung 3.1 rechts). Da die Zwei-Photonen-
Absorption abhängig vom Quadrat der Intensität des Laserlichts ist [68,69],
ist diese Absorptionsschwelle sehr gering, wodurch sehr kleine Voxelgrößen
und somit hohe Auflösungen möglich sind. Um schließlich eine 3D Struk-
tur zu erhalten, müssen Fotolack und Laserstrahl relativ zueinander bewegt
werden.
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Eine schematische Darstellung des Aufbaus des 3D-DLW Prozesses von
Nanoscribe ist in Abbildung 3.1 gezeigt. Die Bewegung des Fotolacks re-
Abb. 3.1: Prinzip des 3D direkten Laserschreibens im DiLL-Modus des Nanoscribe Photonic
Professionals.
lativ zum fokussierten Laserstrahl wird hierbei durch eine 3D Piezoaktor-
Bühne sichergestellt, wodurch der Fotolack gemeinsam mit dem Substrat
bewegt werden kann und somit die Herstellung von 3D Strukturen mit
nahezu beliebiger Architektur möglich ist. Der maximal mögliche Bewe-
gungsraum der Piezo-Bühne hat ein Volumen von 300 x 300 x 300 µm3 [32],
größere jedoch ungenauere Bewegungen sind mit einer motorisierten xy-
Bühne möglich [5]. Der verwendete Laser ist ein mit Erbium dotierter, ge-
pulster Femtosekundenlaser mit einer Wellenlänge von 780 nm [5]. Die in
Abbildung 3.1 dargestellte Schreibkonfiguration ist die sogenannte „Dip-in
Laser Lithography“ Konfiguration (DiLL). Hierbei wird die optische Linse
zur Fokussierung des Laserstrahls direkt in den flüssigen Fotolack getaucht,
welcher auf der Unterseite des Substrats aufgebracht ist. Vorteile dieser
Konfiguration sind eine höhere Auflösung sowie eine uneingeschränkte Hö-
he der geschriebenen Struktur [5]. Zusätzlich können auch opake Substrate
verwendet werden, da der Laserstrahl nicht durch das Substrat laufen muss.
Bei der konventionellen Anordnung des 3D-DLW ist der Fotolack auf der
Oberseite des Substrats aufgebracht und die Fokuslinse wird in ein Immersi-
onsöl auf der Unterseite des Substrats getaucht. Aufgrund der nicht perfekt
aufeinander einstellbaren Brechungsindizes von Öl, Substrat und Fotolack
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kommt es zu Aberration und infolgedessen zu einem starken Verlust von
Auflösung und Laserintensität mit zunehmender Strukturhöhe [5]. In der
DiLL-Konfiguration werden diese Limitierungen umgangen, indem der Fo-
tolack zugleich als Immersionsöl sowie als fotosensitives Material dient.
Der werkseigene Fotolack IP-Dip [36] (Nanoscribe GmbH) ist indexabge-
stimmt für die DiLL-Konfiguration, um eine größtmögliche Auflösung des
Schreibprozesses zu erzielen. Die Auflösung von IP-Dip liegt bei ≤ 200 nm
in horizontaler Richtung (typischerweise 150 nm) und ≤ 1000 nm (typi-
scherweise 800 nm) in vertikaler Richtung [5]. Bei IP-Dip handelt es sich
um einen Negativ-Fotolack, das heißt belichtete Bereiche werden unlös-
lich und hart, im Gegensatz dazu werden bei Positiv-Fotolacken belichtete
Bereiche löslich [68, 69]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde ausschließlich
IP-Dip für alle hergestellten Strukturen verwendet. IP-Dip besteht aus einer
Epoxidharzbasis [37] in Kombination mit Acrylat [70], welches eine häufi-
ge Zusammensetzung von Fotolacken darstellt [71, 72].
Die Programmierung der 3D Strukturen für den Nanoscribe-Schreibprozess
kann auf zwei unterschiedliche Arten erfolgen: Ein CAD-Modell (engl.
Computer-Aided Design, CAD) wird erstellt und nachfolgend mit der Soft-
ware Nanoslicer (Nanoscribe GmbH) automatisch in ein Schreibprogramm
konvertiert. Der Schreibprozess erfolgt hierbei ausgehend vom Substrat in
horizontalen Schichten. Die zweite Möglichkeit ist die eigenständige Er-
stellung des Schreibprogramms, in welchem die einzelnen Koordinaten
der Struktur definiert sind. Auf diese Weise ist ein räumlicher Schreib-
prozess mit variierenden Schreibparametern (insbesondere Laserintensität
und Schreibgeschwindigkeit) in den einzelnen Struktur möglich. Die im
Rahmen dieser Arbeit hergestellten Strukturen wurden durch eine manuel-
le Programmierung der Einzelkoordinaten geschrieben, wobei die Software
Matlab (The MathWorks, Inc.) verwendet wurde. Strukturbalken mit qua-
dratrischen Querschnitten werden aufgrund der elliptisch geformten, poly-
merisierten Horizontallinien durch direkt nebeneinander geschriebene Li-
nien realisiert [37, 73]. Die Darstellung der programmierten Strukturen vor
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dem Schreibprozess wird mit der Software DeScribe (Nanoscribe GmbH)
ermöglicht.
Im Anschluss an den Schreibprozess müssen die verbleibenden löslichen
Anteile des Fotolacks entfernt werden, um ausschließlich die gehärteten,
polymeren Strukturen zu erhalten. Bei IP-Dip erfolgt dieser Entwicklungs-
prozess in Propylenglycolmonomethyletheracetat (PGMEA) [36], im Rah-
men dieser Arbeit für 20 min. Um Verzerrungen der Struktur während des
Trocknungsprozesses zu vermeiden, werden die Strukturen im Anschluss
überkritisch getrocknet. Während des Prozesses wird ein Reinigungsbad
aus Isopropanol in mehreren Zyklen möglichst vollständig durch flüssi-
ges Kohlendioxid (CO2) ausgetauscht. Anschließend wird das flüssige CO2
oberhalb seines kritischen Punkts gebracht und von dort aus in die Gaspha-
se überführt, indem der Druck bei konstanter, überkritischer Temperatur
verringert wird [74]. Ein Medium befindet sich oberhalb seines kritischen
Punkts in einem Zustand, der eine Unterscheidung zwischen flüssig und
gasförmig nicht ermöglicht. Auf diese Weise wird eine verzerrungsfreie
Trocknung möglich, da kein direkter Übergang von der flüssigen in die gas-
förmige Phase stattfindet [74]. Der kritische Punkt von CO2 liegt bei 31 ◦C
und 74 bar und ist somit erreichbar [74]. Die überkritische Trocknung er-
folgt mit dem EM CPD300 (Leica Microsystems GmbH) [74].
Aufgrund der Vernetzung des Polymers während der Zwei-Photonen-Ab-
sorption kommt es zu einer Schrumpfung der Struktur und einer Erhöhung
der Materialdichte [68]. Bei IP-Dip wurde im Rahmen dieser Arbeit eine
Schrumpfung der Außenabmessungen von ∼7 % in der Höhe (d. h. in ver-
tikaler Richtung) sowie ∼4 % in horizontaler Richtung ermittelt, wie in Ta-
belle A.1 im Anhang angegeben. Die Dichte von IP-Dip im polymerisierten
Zustand liegt bei 1190–1370 kg/m3 [30].
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3.2 Wärmebehandlung und Pyrolyse
Um den Einfluss von Wärmebehandlungen auf die Materialeigenschaften
des verwendeten polymeren Fotolacks IP-Dip und folglich auf die Eigen-
schaften der Strukturen zu ermitteln, wurden ausgewählte Proben in einem
1-Zonen-Glasrohrofen (Heraeus) in Vakuum (10−6−10−5 mbar) wärmebe-
handelt. Die Wärmebehandlungen erfolgten bei Temperaturen von 200 ◦C
sowie bei 250 ◦C, wobei die maximale Aufheizrate 11 ◦C/min betrug [75].
Nach Erreichen der gewünschten Temperatur wurde diese für unterschiedli-
che Zeitdauern zwischen 0 min und 150 min gehalten. 0 min bedeutet hier-
bei, dass die Probe sofort nach Erreichen der gewünschten Temperatur wie-
der abgekühlt wurde. Die Abkühlung erfolgte bei Raumtemperatur. Infolge
der Wärmebehandlungen bei 200 ◦C und 250 ◦C ist kein Verzug und kei-
ne Schrumpfung der Strukturen zu beobachten, wie in Abbildung 3.2 zu
sehen. Im weiteren Verlauf der Arbeit werden Proben ohne Wärmebehand-
lung und wärmebehandelte Proben durch die Bezeichnungen OWB-Proben
(Proben ohne weitere Wärmebehandlung, d. h. im Zustand direkt nach dem
3D-DLW) und WB-Proben (wärmebehandelte Proben) unterschieden.
(a) (b)
Abb. 3.2: REM-Aufnahmen von Tetraederstrukturen (a) ohne und (b) mit Wärmebehand-
lung. Es werden weder Verzug noch Schrumpfung infolge der Wärmebehandlung
beobachtet. In Anlehnung an [75].
Zusätzlich zu den beschriebenen Wärmebehandlungen wurden Pyrolysepro-
zesse unter Vakuum (10−6−10−5 mbar) im 1-Zonen-Glasrohrofen (Herae-
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us) durchgeführt. Es wurden sowohl Tetraederstrukturen unterschiedlicher
Größen als auch Mikrodrucksäulen pyrolysiert, wobei alle Strukturen durch
3D-DLW hergestellt wurden. Der Pyrolyseprozess erfolgte in mehreren Stu-
fen [53, 57]: Zunächst wurden die Proben mit einer maximalen Aufheizrate
von 11 ◦C/min auf 250 ◦C erhitzt und dort für etwa 20 min gehalten, an-
schließend erfolgte eine weitere Aufheizung mit 3 ◦C/min auf 350 ◦C mit ei-
ner Haltedauer von 60 min. Der letzte Prozessschritt erfolgte bei 900 ◦C für
60 min, wobei die Aufheizrate auch für diesen Schritt 3 ◦C/min betrug. Die
Abkühlung der Proben fand im Ofen statt, mit einer maximalen Rate von
-4 ◦C/min. Der zusätzliche Prozessschritt bei 250 ◦C wurde im Gegensatz
zum Prozess von Lim et al. [57] eingeführt, da die verzugsfreie Wärmebe-
handlung von Strukturen aus IP-Dip bei diesen Temperaturen bereits be-
kannt war (vergleiche Abbildung 3.2). Während der ersten beiden Heiz-
schritte erfolgt die Entgasung sowie der Hauptanteil des Schrumpfungspro-
zesses, während im letzten Prozessschritt die Karbonisierung stattfindet [53,
57]. Eine Schrumpfung bis auf ∼16 % der Originalgröße wurde beobachtet
(siehe Tabellen A.9 und A.10 im Anhang), abhängig von der Ausgangsgröße
der polymeren Struktur oder Mikrodrucksäule. Die Schrumpfung während
des Pyrolyseprozesses für eine Tetraederstruktur mit Anfangsbalkenlänge
von 5 µm ist in Abbildung 3.3 zu sehen. Um eine gleichmäßige Schrump-
fung der Tetraederstrukturen zu gewährleisten, wurden diese sowohl auf
Säulen als auch auf spiralförmige Stützstrukturen geschrieben [53]. Um ei-
ne homogene Schrumpfung der Mikrosäulen während der Pyrolyse zu er-
möglichen sowie ein Ablösen der Säulen vom Substrat (Siliziumwafer) zu
verhindern, wurde auf den Siliziumwafer zunächst eine dünne Schicht mit
größerem Radius als die Mikrodrucksäule geschrieben, auf welche im An-
schluss das Schreiben der Mikrodrucksäulen erfolgte (siehe Abbildung 3.4
(a)).
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(a) (b)
Abb. 3.3: Aufnahmen von Tetraederstrukturen (a) vor der Pyrolyse (REM-Aufnahme) und (b)
nach der Pyrolyse (Aufnahme mit Heliumionenmikroskop (HIM)). Die Schrump-
fung infolge des Pyrolyseprozesses wird deutlich, vor der Pyrolyse weist die Struk-
tur eine Balkenlänge von ∼5 µm auf, nach der Pyrolyse von ∼800 nm. Die Struktur
in (a) besteht aus polymerem Basismaterial, die Struktur in (b) aus Glaskohlenstoff.
(a) (b)
Abb. 3.4: (a) Modell der Mikrodrucksäule für den Schreibprozess, visualisiert mit der
Nanoscribe-Software DeScribe. Die Höhe der dünnen Schicht aus IP-Dip
(hZwischenschicht), welche zunächst auf den Si-Wafer geschrieben wird ist deutlich
zu sehen. Das Schreiben der Mikrosäule erfolgt im Anschluss auf diese Schicht.
(b) REM-Aufnahme der Mikrodrucksäule nach der Pyrolyse, die Höhe der dünnen
Schicht (jetzt aus Glaskohlenstoff) nicht mehr deutlich auszumachen.
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3.3 Beschichtungsverfahren
3.3.1 Atomlagenabscheidung
Mit der Atomlagenabscheidung können dünne Schichtdicken unterschiedli-
cher Materialien abgeschieden werden [76]. Darüber hinaus ist es möglich
auch Strukturen mit hohen Aspektverhältnissen gleichmäßig zu beschich-
ten [76, 77]. Der Prozess erfolgt in aufeinanderfolgenden, selbstlimitieren-
den Reaktionen, wodurch eine sehr genaue Kontrolle der Schichtdicke im
Bereich von Ångström oder Monolagen erzielt wird [76]. Darüber hinaus
wird durch die selbstlimitierenden Reaktionen eine sehr gleichmäßige Ab-
scheidung sichergestellt [76]. Zwischen den aufeinanderfolgenden Reaktio-
nen werden zurückbleibende Reaktanten mit Inertgasen ausgespült [77]. Die
tatsächliche Schichtdicke am Ende des Prozesses ist abhängig von der An-
zahl der durchgeführten Reaktionen [76, 77].
Im Rahmen dieser Arbeit wurden PtP-Strukturen (engl. Push-to-Pull) mit
10 nm Al2O3 (Savannah 100, Cambridge NanoTech) und 3D Strukturen
mit 10 nm sowie 100 nm Al2O3 (Picosun SUNALE R-200 Advanced) be-
schichtet. Die Prozessparameter sind in Tabelle 3.1 angegeben. Die Ab-
scheidung der Dünnschichten mit der Picosun SUNALE R-200 Advanced
erfolgte durch Dr. Ben Breitung (Institut für Nanotechnologie, KIT).
3.3.2 Magnetronsputterverfahren
Das Magnetronsputterverfahren ist ein Prozess der physikalischen Gaspha-
senabscheidung (PVD, engl. physical vapor deposition), womit eine Viel-
zahl an Materialien abgeschieden werden kann [79, 80]. Ein zusätzlicher
Vorteil ist, dass an das zu beschichtende Substrat keine Voraussetzungen
gebunden sind [79]. Ein Nachteil der PVD-Verfahren ist die gerichtete Be-
schichtung, wodurch eine Beschichtung dreidimensionaler Objekte häufig
schwierig ist [80].
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Tetraederstrukturen unterschiedlicher
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Tab. 3.1: ALD-Prozessparameter zur Herstellung der Al2O3-Schichten auf PtP-Strukturen
und 3D Strukturen. Vorläufermaterialien sind Wasser (H2O) und Trimethylalumi-
nium (TMA). Bei den Prozessparametern für die Abscheidung mit der Savannah
100, Cambridge NanoTech handelt es sich um Literaturwerte [37, 78], welche an




Prozesstemperatur in ◦C 130 250
Zyklenanzahl 133, 1333 93
Schichtdicke in nm 10, 100 10
Vorläufermaterial 1 H2O H2O
Massenstrom in sccm 200
Pulsdauer in s 0,1 0,018
Dauer Spülen in s 6,0 5,0
Vorläufermaterial 2 TMA TMA
Massenstrom in sccm 150
Pulsdauer in s 0,1 0,018
Dauer Spülen in s 6,0 5,0
Größen mit drei verschiedenen Metallen (Aluminium, Ti-6Al-4V und In-
conel 600) beschichtet [81]. Die Beschichtungsprozesse erfolgten in einer
Vakuumkammer (≤ 4,5 ·10−6 Torr bzw. ≤ 6,0 ·10−6 mbar), die jeweils vor
der Beschichtung mit Argon gefüllt wurde. Der Arbeitsdruck des Argons
lag bei 4 mTorr (∼ 5,3 ·10−3 mbar), die Leistung während des Prozesses
bei 65 W [81]. Die Beschichtungszeiten variierten je nach Abscheiderate
(siehe Tabelle 3.2), die Strukturen befanden sich 10,2 cm von den Target-
materialien entfernt. Es wurden die folgenden Targetmaterialien mit einem
Durchmesser von 7,6 cm verwendet: Aluminium (99,95%, Plasma Mate-
rials), Ti-6Al-4V (Plasma Materials) und Inconel 600 (Department of Ae-
rospace and Mechanical Engineering, University of Southern California).
Der Beschichtungsprozess wurde in zwei unterschiedlichen Konfiguratio-
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nen durchgeführt [81] (siehe Abbildung 3.5), (a) einer stationären Konfigu-
ration mit einer aktiven Wasserkühlung (Wassertemperatur 16 ◦C) und (b)
einer rotierenden Konfiguration, wobei der Probenhalter alle 54 s einmal
rotiert wurde und sich somit die Proben während der Hälfte der Beschich-
tungszeit nicht in der direkten Sichtlinie zum Target befanden. In der rotie-
(a) (b)
Abb. 3.5: (a) Stationäre und (b) rotierende Konfiguration des Beschichtungsprozesses durch
das Magnetronsputterverfahren [81].
renden Konfiguration erfolgte keine aktive Kühlung, eine maximale Erwär-
mung der Strukturen auf 105 ◦C wurde jedoch sichergestellt [81]. Die unter-
suchten Schichtdicken und Prozessparameter sind in Tabelle 3.2 aufgelistet.
Die angegebenen nominellen Schichtdicken beziehen sich auf Schichtdi-
cken auf einem flachen Substrat, welche mit berechneten Abscheideraten
ermittelt wurden [81]. Die Abscheidung der Metallschichten erfolgte durch
Dr. Theresa Juarez (University of Southern California).
3.4 Mechanische Charakterisierung
Zur Untersuchung der Materialien und der Strukturen wurden Nanoinden-
tersysteme verwendet, wobei unterschiedliche Versuche durchgeführt wur-
den. Diese werden im Folgenden genauer erläutert. Es wurden sowohl ex
situ als auch in situ Messungen durchgeführt, wobei die in situ Messungen
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Tab. 3.2: Prozessparameter des Magnetronsputterverfahrens zur Abscheidung metallischer
Schichten [81].
Material Konfiguration Beschichtungszeit Nominelle Dicke
in min in nm
Aluminium Stationär 6 81
Aluminium Rotierend 40 205
Inconel 600 Stationär 3 35
Inconel 600 Stationär 8,5 100
Inconel 600 Rotierend 80 240
Ti-6Al-4V Stationär 6 35
in einem REM erfolgten. Alle ex situ Messungen wurden mit einem Agi-
lent Technologies Nanoindenter G200 XP (KLA-Tencor Corporation) [82]
durchgeführt. Für die in situ Messungen wurden zwei unterschiedliche In-
denter verwendet: ein Alemnis Indenter (Alemnis) [83, 84] sowie ein In-
SEM Indenter (Nanomechanics Inc.) [85]. Bei den Indentern G200 und
InSem handelt es sich um lastgesteuerte Geräte, wobei die Last durch ei-
ne elektromagnetische Spule aufgebracht wird und die Verschiebung durch
den Kapazitätsunterschied eines Kondensators ermittelt wird [82, 86]. Im
Gegensatz dazu ist der Alemnis Indenter weggesteuert, das heißt die Ver-
schiebung wird durch einen piezoelektrischen Aktor aufgebracht und durch
einen Dehnmessstreifen kontrolliert, wobei die resultierende Kraft mit ei-
nem Kraftsensor gemessen wird [84].
3.4.1 Polymere Schichten
Der Elastizitätsmodul des Polymerlacks IP-Dip sowie dessen Frequenzab-
hängigkeit infolge von viskoelastischen Polymereigenschaften wurde durch
frequenzabhängige Nanoindentationsmessungen bestimmt. Hierfür wurden
ex situ Messungen im Nanoindenter G200 XP unter Verwendung der Mess-
option der kontinuierlichen Steifigkeitsmessung (CSM) durchgeführt. Bei
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der CSM-Option wird die semistatische Kraft durch eine Oszillation überla-
gert, wodurch die Kontaktsteifigkeit zwischen Indenter und Material kon-
tinuierlich ermittelt werden kann. Als Messmethode wurde die Methode
aus [87] angewendet (in Anlehnung an [88]). Diese Messmethode besteht
aus drei einzelnen Abschnitten: zunächst wird bei einer spezifizierten Ver-
schiebung eine Vorlast auf die Probe aufgebracht, um vollen Kontakt zwi-
schen Indenter und Probe sicherzustellen. Im Anschluss daran erfolgt eine
Stabilisierung der Eindringtiefe in einem definierten Verschiebungsbereich.
Wurde dieser Verschiebungsbereich erreicht, startet die frequenzabhängige
Charakterisierung der Probe bei sieben unterschiedlichen Frequenzen zwi-
schen 1 und 45 Hz [87]. Im Rahmen der frequenzabhängigen Messungen
kann der komplexe Elastizitätsmodul E∗ = E ′+ iE ′′ des Materials ermittelt
werden [88]. Dieser setzt sich zusammen aus einem reellen (E ′) und einem
imaginären Anteil E ′′, wobei E ′ der Speichermodul und E ′′ der Verlustmo-
dul ist. Der Speichermodul beschreibt die Fähigkeit eines Materials Energie
elastisch zu speichern, der Verlustmodul beschreibt die Fähigkeit Energie zu
dissipieren [88]. Die beiden Moduln werden berechnet zu [88]
E ′ = (1−ν2s )
KC
d




mit νs der Querkontraktionszahl des Materials, d dem Kontaktdurchmesser
zwischen Indenter und Material sowie KC,DC und ω der Kontaktsteifigkeit,
der Dämpfungskonstante des Kontakts und der Kreisfrequenz. Darüberhin-
aus kann der Verlustfaktor tan(δ ) bestimmt werden, mit dem Quotienten
aus Verlust- und Speichermodul [88], welcher ein Maß für die Dämpfungs-





Es wurden unterschiedliche Proben untersucht, wobei alle Proben aus IP-
Dip durch 3D-DLW hergestellt wurden. Die Größe der Proben betrug 300 µm
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x 300 µm mit einer Höhe von 100 µm, was mit nebeneinander und überein-
ander geschriebenen Linien erreicht wurde. Die Unterschiede der Proben
waren zum einen unterschiedliche Linienabstände zwischen einzelnen hori-
zontal geschriebenen Linien (0,1 µm und 0,2 µm) und zum anderen OWB-
Proben und WB-Proben nach Wärmebehandlungen von 200 ◦C/15 min und
250 ◦C/15 min.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine kegelförmige (60 °), abgeflachte Dia-
mantspitze mit einem Durchmesser von 20 µm verwendet. Abgeflachte Spit-
zen haben bei frequenzabhängigen Messungen den Vorteil die Annahme
einer linearen, viskoelastischen Verformung zu unterstützen [88], sowie ge-
ringe thermische Fehler auf die Berechnung der Kontaktfläche zu induzie-
ren [87]. Die verwendete Spitze sollte hierbei groß genug sein, um relevante
Details des Werkstoffs zu umfassen und um Ergebnisse der Probe und nicht
des Indenters zu ermitteln [88]. Für jede Probe wurden sechs einzelne In-
dentationen durchgeführt und die gemessenen Werte gemittelt. Die Vorlast
wurde bei einer Verschiebung von 3 µm aufgebracht, der Verschiebungsbe-
reich zur Stabilisierung der Eindringtiefe wurde auf 20 nm festgesetzt und
die Oszillationsamplitude während der frequenzabhängigen Messungen be-
trug 30 nm. Zur Auswertung der Messungen wurde eine Querkontraktions-
zahl von 0,41 für IP-Dip angenommen [37].
3.4.2 Mikrodrucksäulen
Zur Bestimmung der Druckfestigkeit und des Elastizitätsmoduls des Glas-
kohlenstoffs wurden Mikrodruckversuche an Säulen durchgeführt. Hier-
bei ist es möglich die Größenabhängigkeit der Materialkennwerte zu er-
mitteln [89, 90]. Darüber hinaus können Säulen unterschiedlicher Größen
durch 3D-DLW auf einfache Weise hergestellt werden (Abschnitt 3.1). Die
Säulen wurden auf Siliziumwafer geschrieben und anschließend im Vaku-
umofen pyrolysiert (Abschnitt 3.2). Aufgrund des Schrumpfungsprozesses
infolge des Pyrolysevorgangs war eine exakte Einstellung des Verhältnisses
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aus Säulenhöhe zu -durchmesser nicht möglich. Es wurden insgesamt drei
Messreihen von Mikrodruckversuchen durchgeführt, wobei das Verhältnis
aus Höhe und Durchmesser zwischen den einzelnen Messreihen variierte
(vergleiche Tabelle A.9 im Anhang).
Die Mikrodruckversuche wurden ex situ im Nanoindenter G200 XP durch-
geführt, wobei eine abgeflachte Diamantspitze mit einem Durchmesser von
50 µm als Druckkörper verwendet wurde. Die Messungen erfolgten in zwei
aufeinanderfolgenden Zyklen, wobei jeweils die Maximalverschiebungen
der einzelnen Zyklen definiert wurden. Zwischen den beiden Zyklen er-
folgte eine Entlastung auf 10 % der ersten Maximallast, bei Erreichen der
gesetzten zweiten Maximalverschiebung erfolgte ein Haltesegment von 5 s
(siehe Abbildung 3.6). Es wurden unterschiedliche maximale Verschie-
Abb. 3.6: Kraft-Verschiebungs-Kurve eines Mikrodruckversuchs einer Glaskohlenstoffsäule
zur Darstellung der Testmethode in zwei aufeinanderfolgenden Zyklen. Das Hal-
tesegment zur Ermittlung der thermisch induzierten Verschiebung ist durch einen
roten Kreis markiert.
bungen vorgegeben, um drei Belastungsarten zu untersuchen: rein elasti-
sche Belastung, elastisch-plastische Belastung ohne Versagen der Säule und
elastisch-plastische Belastung bis zum Versagen der Säule. Die Maximal-
verschiebung des ersten Zyklus betrug jeweils 1/3 der Maximalverschiebung
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des zweiten Zyklus. Alle Säulen wurden mit einer konstanten Dehnrate von
0,003 s−1 belastet. Am Ende der Entlastung des zweiten Zyklus (bei 10 %
der Maximallast) erfolgte ein Haltesegment, um die thermisch induzierte
Verschiebung während der Messung zu ermitteln (siehe Abbildung 3.6). Die
gemessenen Verschiebungswerte wurden anschließend mit der ermittelten
thermischen Verschiebung und der Zeitdauer des Experiments korrigiert.
Die auf diese Weise berechnete Verschiebung des Indenters (uges) enthält
neben der Verformung der Mikrosäule (uSäule) ebenfalls die Verformung des
Substrats (uSubstrat) sowie der abgeflachten Indenterspitze (uInd) und berech-
net sich zu [91]
uges = uSäule +uSubstrat +uInd. (3.3)
Eine Verformung der Indenterspitze wird aufgrund der hohen Steifigkeit von
Diamant (EDiamant = 1141 GPa [91, 92]) vernachlässigt. Basierend auf der
Arbeit von Sneddon [93], wird die Verformung der Säule unter Berück-






mit νSubstrat und ESubstrat der Querkontraktionszahl und des Elastizitätsmo-
duls des Substrats und dFuß dem Säulendurchmesser am Fuß der Säule. Die
Kennwerte des Substrats, in diesem Fall Silizium, betragen νSilizium = 0,28
und ESilizium = 130 GPa [94, 95].









mit rMitte, dem Radius auf halber Höhe der Mikrosäule und hSäule, der Höhe
der Mikrosäule. Es wird der Radius auf halber Höhe der Säule verwendet,
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da angenommen wird, dass dieser Wert den Mittelwert zwischen Säulenfuß
und Säulenoberfläche repräsentiert [94].
Anhand der Steigung des Entlastungssegments der Spannungs-Dehnungs-
Kurve ist es möglich den Elastizitätsmodul zu bestimmen. Hierbei wur-
de der Bereich von 5–25 % der Entlastungskurve verwendet, beginnend
vom Start des Entlastungssegments. Zur Bestimmung des Elastizitätsmoduls
wurde die Spannung in der Mikrosäule nicht mit dem Radius auf halber Hö-
he der Mikrosäule berechnet, sondern mit dem Radius der Säulenoberfläche
roben, da dort aufgrund des kleinsten Radius die Spannungen am höchsten
sind. Alle übrigen Auswertungen erfolgten mit Gleichung 3.5. Der Elastizi-
tätsmodul wurde jeweils anhand des ersten Zyklus aller Messungen sowie
des zweiten Zyklus der rein elastisch belasteten Mikrosäulen ermittelt, die
Druckfestigkeit der Säulen wurde als Maximalspannung vor Versagen der
Säule definiert.
3.4.3 Strukturen mit 3D Mikroarchitektur
Zur mechanischen Untersuchung der Strukturen wurden ex situ Druckver-
suche im Nanoindenter G200 XP mit einer abgeflachten Diamantspitze mit
Durchmessern von 100 µm oder 200 µm durchgeführt, je nach Strukturgrö-
ße. Die Druckversuche erfolgten indirekt weggesteuert mit einer konstanten
Verschiebungsrate von 100 nm/s bis zum Versagen der Struktur. Aufgrund
der Laststeuerung des G200 ist nur eine indirekte Wegsteuerung möglich,
was bei einsetzendem Versagen der Strukturen zu einem sprunghaften An-
stieg der Verschiebungsrate führt und somit zu einem Sprung der Verschie-
bung. Eine kontrollierte Verformung der Strukturen über das einsetzende
Versagen hinaus ist folglich nicht möglich. Diese Untersuchungen erfolgten
in situ mit einem weggesteuerten Alemnis Indenter (Abschnitt 3.4.5).
Im Anschluss an die Messungen erfolgte eine Korrektur der Last-Verschie-
bungs-Kurven aufgrund der thermisch induzierten Verschiebung sowie der
Nachgiebigkeit des Aufbaus. Mit dem oberen Querschnitt der Strukturen so-
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wie deren Höhe können dann Spannung und Dehnung berechnet werden. Es
wurden jeweils die programmierten Abmessungen für den Herstellungspro-
zess der Strukturen verwendet (siehe Tabelle A.1 im Anhang). Während des
Trocknungsprozesses kommt es zu einer geringen Schrumpfung der Struk-
turen (∼7 % in der Höhe sowie ∼4 % in horizontaler Richtung, wie in Ta-
belle A.1 im Anhang aufgelistet), wodurch die berechneten Spannungs- und
Dehnungswerte etwas unterschätzt werden. Die Druckfestigkeit der Struk-
turen wird als die Maximalspannung vor Versagen definiert, die Steifigkeit
der Strukturen wird durch die maximale Steigung im linear-elastischen Be-
reich der Spannungs-Dehnungs-Kurve ermittelt.
Zu Beginn des Druckversuchs besteht im Allgemeinen nur teilweiser Kon-
takt zwischen Struktur und Indenterspitze, was eine Folge von Ausrich-
tungsungenauigkeiten oder Rauheiten auf der Strukturoberfläche ist. Die-
ses Verhalten führt zu nichtlinearen Bereichen in der Kraft-Verschiebungs-
Kurve für kleine Verschiebungen, welche erst bei Vollkontakt in den linear-
elastischen Bereich übergeht. Im Rahmen dieser Arbeit werden alle gezeig-
ten Belastungskurven sowie angegebene Verschiebungs- und Dehnungs-
werte im Hinblick auf diesen Teilkontakt korrigiert. Das heißt die Kurven
werden horizontal verschoben, sodass eine linear-elastische Anfangskurve
durch den Nullpunkt des Diagramms verlaufen würde (vergleiche Abbil-
dung 3.7). Auf diese Weise sind insbesondere Steifigkeitsunterschiede ein-
zelner Strukturen besser zu erkennen.
3.4.4 Push-to-Pull Strukturen
Zur Untersuchung der Materialeigenschaften des verwendeten Polymer-
lacks IP-Dip wurden Zugversuche mit der PtP-Methode durchgeführt [21,
37]. Hierbei wird eine Druckbelastung der Messeinrichtung in eine Zug-
belastung der Probe umgelenkt. Die Druckbelastung erfolgt mit einer ab-
geflachten Diamantspitze mit Durchmesser 100 µm in einem Nanoindenter
G200 XP. Die PtP-Strukturen werden als hexagonale Rahmen mit integrier-
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Abb. 3.7: Kraft-Verschiebungs-Kurve eines weggesteuerten Druckversuchs einer OWB-
Tetraederstruktur (Alemnis Indenter, Abschnitt 3.4.5). Die gemessene Kurve wäh-
rend des Druckversuchs ist in schwarz dargestellt, die horizontal verschobene Kurve
zur Korrektur der Ausrichtungsungenauigkeiten zwischen Indenter und Struktur-
oberfläche in blau. Die Belastungskurven werden jeweils horizontal verschoben,
sodass eine linear-elastische Anfangskurve (rot gestrichelte Linie) durch den Null-
punkt verlaufen würde. Der dadurch entstehende Bereich der Belastungskurve für
negative Verschiebungswerte ist grau hinterlegt.
tem Zugstab hergestellt (siehe Abbildung 3.8 (a)). Infolge einer Druckbelas-
tung des hexagonalen Rahmens, weitet sich dieser in horizontaler Richtung,
wodurch der integrierte Stab auf Zug belastet wird, wie in Abbildung 3.9 (a)
schematisch dargestellt. Die Herstellung der kompletten PtP-Struktur (Rah-
men und Zugstab) erfolgt durch 3D-DLW. Die Belastung erfolgt indirekt
wegkontrolliert mit einer Lastrate von 100 nm/s bis zum Versagen des Rah-
mens beziehungsweise des Zugstabs. Die gemessenen Kraft-Verschiebungs-
Werte werden im Anschluss an die Messungen sowohl aufgrund der auftre-
tenden thermisch induzierten Verschiebung als auch aufgrund der Nachgie-
bigkeit des Aufbaus korrigiert (vergleiche Abschnitt 3.4.3).
Um die Belastung auf den Zugstab zu ermitteln, werden sowohl leere He-







Abb. 3.8: REM-Aufnahmen der PtP-Struktur (a) mit und (b) ohne Teststab.
bildung 3.8). Im Anschluss wird die Differenz der Belastungen ermittelt
[21, 75]
∆F = F(Rahmen+Zugstab)−FRahmen, (3.6)
welche der Kraft auf den Zugstab eines ideal gelenkig gelagerten Hexago-
nalrahmens entspricht. Mit dem eingeschlossenen Winkel zwischen Rah-
men und Zugstab ϕ(u) (Abbildung 3.9) kann im Folgenden die Kraft Ft,





Hierbei ist zu beachten, dass ϕ(u) abhängig von der Verschiebung u des








berechnet werden kann, mit ϕ0 = 60◦ dem eingeschlossenen Winkel in ei-
nem unbelasteten Rahmen und k = 10 µm der Kantenlänge des Rahmens.
Für kleine Verschiebungen ist es möglich eine Vereinfachung von Glei-
chung 3.8 zu verwenden, wie in [21] für Al2O3-beschichtete PtP-Proben
angewendet. Da im Rahmen dieser Arbeit jedoch polymere PtP-Strukturen
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Abb. 3.9: Schematische Darstellung der PtP-Struktur zur Durchführung von Zugversu-
chen [75]. (a) Schematische Darstellung der PtP-Struktur unter Belastung des
Nanoindenters mit F der gemessenen Kraft auf die Struktur und u der gemesse-
nen Verschiebung. k ist die Kantenlänge des Hexagonalrahmens, ϕ(u) der Winkel
zwischen Zugstab und Hexagonalrahmen, welcher sich in Abhängigkeit von der
Verschiebung ändert. (b) Schematische Darstellung des Querschnitts des Zugstabs,
welcher durch zwei Halbkreise und ein Rechteck angenähert wird. (c) Schematische
Darstellung der Seitenansicht des gesamten Zugstabs, die drei unterschiedlichen
Bereiche i sind mit den dazugehörigen Längen li und Höhen hi gezeigt. Die Sym-
metrieachse in der Mitte des Zugstabs wird durch eine rote Strich-Punkt-Linie
dargestellt. Konstante Querschnitte über der Länge li werden für die Bereiche (1)
und (3) angenommen. Diese Bereiche werden über den kegelförmigen Bereich (2)
verbunden, welcher eine Höhe h2 = (h1 +h3)/2 aufweist.
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untersucht wurden, welche erst bei hohen Verschiebungswerten versagen,
ist diese Vereinfachung nicht anwendbar.
Die Form des Zugstabs ist in drei Bereiche aufgeteilt, wobei die Durchmes-
ser der einzelnen Bereiche variieren (siehe Abbildung 3.9 (c)). Infolge des
geringsten Durchmessers in der Mitte des Zugstabs, wird ein Versagen in
diesem Bereich sichergestellt. Im Anschluss an die Bestimmung von Ft kann
die Spannung im Zugstab berechnet werden mit σt = Ft/A1, wobei A1 der
Querschnitt des Zugstabs im verjüngten Bereich ist. Der Querschnitt wird
durch zwei Halbkreise sowie ein Rechteck angenähert (siehe Abbildung 3.9
(b)) und berechnet zu A1 = πb21/4+b1 · (h1−b1).
Aufgrund der Symmetrie des Zugstabs wird nur die Hälfte des Zugstabs be-
rücksichtigt, wodurch die Gesamtverlängerung des halben Stabes zu [21,75]







berechnet wird. Hierbei wird die Annahme eines ideal steifen Hexagonal-
rahmens getroffen. Die Verlängerung ∆L setzt sich zusammen aus den Ein-
zelverlängerungen ∆li der drei unterschiedlichen Bereiche i des Zugstabs
mit ∆L = ∆l1 +∆l2 +∆l3 (vergleiche Abbildung 3.9 (c)). Die Dehnungen in
den einzelnen Bereichen i können mit ∆li = εili ermittelt werden. Um den
Elastizitätsmodul des Polymermaterials EP zu ermitteln, wird die konstante
















angenähert. Ai ist hierbei der Querschnitt des Zugstabs im Bereich i. Für den
Übergangsbereich 2 werden gemittelte Werte aus den Bereichen 1 und 3 für
bi und hi verwendet, um A2 zu berechnen (vergleiche Abbildung 3.9).
Die Zugfestigkeit des Polymers wird definiert als die Maximalspannung vor
Versagen des Stabes. Die Analyse des maximalen Verschiebungswerts vor
Versagen des Stabes gibt Auskunft über die Verformbarkeit des Materi-
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als. Zusätzlich wird eine Ingenieurszähigkeit des Materials ermittelt. Die-
se wird definiert als die dissipierte Energie während des Experiments, di-
vidiert durch die Querschnittsfläche des Zugstabs im verjüngten Bereich
A1 [75]. Die dissipierte Energie wird im (Ft−u)-Diagramm als die Fläche
unter der Belastungskurve ermittelt, wobei die elastische Energie subtrahiert
wird (siehe Abbildung 3.10). Die elastische Energie wird mit einer virtuel-
len Entlastungskurve ermittelt, die mit der Steigung der Belastungskurve an
die Kurve angefittet wird. Hierbei handelt es sich um die Steigung, wel-
che im Anschluss an die in der Kraft-Verschiebungs-Kurve zu beobachteten




Abb. 3.10: Kraft-Verschiebungs-Kurve (Ft−u) einer WB-PtP-Struktur (200 ◦C/15 min). Die
Berechnung der dissipierten Energie des Teststabs während des Zugversuchs wird
durch die gelb markierte Fläche visualisiert. Linear-elastisches Materialverhalten
wird angenommen, mit der Steigung der Belastungskurve (rote Linie), wobei die
elastische Energie als grau schraffierte Fläche dargestellt ist. In Anlehnung an [75].
3.4.5 In situ Messungen
Um die Verformung der 3D Strukturen sowie der PtP-Strukturen während
des Experiments zu beobachten und zu analysieren, wurden in situ Druck-
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versuche in einem REM durchgeführt. Die beiden verwendeten Nanoinden-
ter sowie die durchgeführten Messungen werden im Folgenden genauer er-
läutert.
Alemnis Indenter
Bei dem Alemnis Indenter handelt es sich um einen weggesteuerten Inden-
ter [84], wobei eine konstante Verschiebungsrate sowie eine maximale Ver-
schiebung vorgeben werden und die Kraft auf die Indenterspitze gemessen
wird. Der große Vorteil dieser Messmethodik ist, dass die Verschiebungs-
rate während des gesamten Experiments konstant gehalten wird und nicht
während des Versagens der Strukturen sprunghaft ansteigt (vergleiche Ab-
schnitt 3.4.3). Die Druckfestigkeit sowie ein Erweichen der Strukturen kann
somit exakt ermittelt werden (vergleiche Abbildung 3.11). In Kombination
mit der in situ Durchführung der Experimente im REM ist es möglich, das
Versagen der Strukturen zu beobachten und zu analysieren. Im Rahmen der
Messungen wurden zwei Mikroskope verwendet, ein Tescan Vega sowie ein
Zeiss LEO 1530. Die Druckversuche wurden an der ETH Zürich in Zusam-
menarbeit mit Dr. Jeffrey M. Wheeler durchgeführt.
Alle Druckversuche wurden mit einem abgeflachten Diamantkegel mit ei-
nem Durchmesser von 50 µm durchgeführt. Die Dehnratenabhängigkeit von
polymeren Strukturen wurde mittels unterschiedlicher Verschiebungsraten
von 20 nm/s, 100 nm/s und 500 nm/s ermittelt, wobei eine Maximalverschie-
bung von 5 µm vorgegeben wurde. Darüber hinaus wurde das Verhalten
der Strukturen unter zyklischer Beanspruchung untersucht, wobei zwei un-
terschiedliche Messverfahren angewendet wurden: (i) eine schrittweise an-
steigende zyklische Belastung zu einer Maximalverschiebung von 5 µm in
Schritten von 500 nm und kompletter Entlastung zwischen zwei einzelnen
Schritten (Abbildung 3.11 (a)) und (ii) eine zyklische Belastung zu einer
konstanten Maximalverschiebung von 5 µm mit 20 einzelnen Zyklen (Ab-
bildung 3.11 (b)). Die Verschiebungsrate der zyklisch durchgeführten Expe-
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(a) (b)
Abb. 3.11: Darstellung der durchgeführten Messverfahren zur Ermittlung der Struk-
tureigenschaften unter zyklischer Belastung bei 500 nm/s anhand von Kraft-
Verschiebungs-Kurven von kubischen OWB-Strukturen. (a) Schrittweise anstei-
gende zyklische Belastung, (b) zyklische Belastung mit konstanter maximaler
Verschiebung. Zur besseren Übersichtlichkeit sind in (b) nur ausgewählte Zyklen
dargestellt.
rimente betrug 500 nm/s. Zusätzlich wurden Druckversuche von Tetraeder-
strukturen aus Glaskohlenstoff bei einer Verschiebungsrate von 100 nm/s
durchgeführt. Die maximale Verschiebung wurde zu 1 µm für Tetraeder-
strukturen mit einer Balkenlänge von ∼800 nm festgesetzt, zu 1,5 µm für
Strukturen mit einer Balkenlänge von ∼1250 nm und zu 3 µm für Struktu-
ren mit einer Balkenlänge von ∼1730 nm.
Spannungs-Dehnungs-Kurven wurden mit der Querschnittsfläche der Struk-
turoberfläche sowie deren Höhe ermittelt, wobei, wie in Abschnitt 3.4.3 be-
schrieben, für polymere und Al2O3-beschichtete Strukturen die nominellen
Werte des Schreibprozesses verwendet wurden. Für Tetraederstrukturen aus
Glaskohlenstoff wurden die nach der Pyrolyse im REM gemessenen Werte
verwendet (siehe Tabelle A.10 im Anhang). Die Steifigkeit der Strukturen
wird als maximale Steigung der Belastungskurve des Spannungs-Dehnungs-
Diagramms ermittelt. Die Druckfestigkeit der Strukturen wird definiert als
Maximalspannung während des Experiments. Die bleibenden Dehnungen
nach Entlastung können anhand der Entlastungskurve ermittelt werden und




Die Berechnung der dissipierten Energie Udiss erfolgt im Kraft-Verschie-
bungs-Diagramm durch die Bestimmung der eingeschlossenen Fläche zwi-
schen Be- und Entlastungskurve (Abbildung 3.12). Die Flächen unterhalb
Abb. 3.12: Auswertung der dissipierten, der elastischen und der Gesamtenergie während des
Druckversuchs einer Struktur, beispielhaft dargestellt für eine kubische OWB-
Struktur.
der Be- und Entlastungskurve entsprechen jeweils der Gesamtenergie U so-
wie der elastischen Energie Uelast (Abbildung 3.12). Im Anschluss wird der
Verlustkoeffizient Ψ als Quotient aus dissipierter Energie und Gesamtener-
gie berechnet
Ψ =Udiss/U. (3.11)
Die Verformung vor Eintreten des Strukturversagens wurde für die Tetra-
ederstrukturen aus Glaskohlenstoff anhand von Momentaufnahmen der in
situ Tests genauer analysiert. Auf diese Weise wurde die vertikale und ho-
rizontale Bewegung der linken und rechten Außenpunkte der Strukturmitte
(Gesamtstruktur) und der Mitte der unteren Strukturhälfte gemessen. Dar-
über hinaus wurde der Höhenunterschied der unteren Strukturhälfte und
der beiden mittleren Strukturlagen ermittelt. Die durchgeführten Messun-
gen sind in Abbildung 3.13 bildlich erläutert.
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Abb. 3.13: Visualisierung der Verformungsanalyse der Tetraederstrukturen aus Glaskoh-
lenstoff. Die in situ Momentaufnahmen der Tests wurden untersucht, um die
Bewegung der Strukturaußenpunkte in horizontaler und vertikaler Richtung zu
analysieren sowie die Höhenänderung der Tetraederstruktur. Die Bewegung der
Außenpunkte ist anhand von mangentafarbenen (Strukturmitte) und blauen (Mitte
der unteren Strukturhälfte) Kreisen verdeutlicht, die Pfeile zeigen jeweils die posi-
tiv definierte Bewegungsrichtung an. Die Höhenänderung wurde gemessen für die
untere Strukturhälfte (grüne Pfeile) sowie die beiden mittleren Strukturlagen (rote
Pfeile), wobei die Messungen jeweils unterhalb der Horizontalbalken erfolgten.
InSEM Indenter
Mit dem InSEM Indenter wurden Druckversuche von PtP-Strukturen in ei-
nem REM durchgeführt. Es wurden zwei unterschiedliche Systeme des In-
SEM Indenters verwendet und sowohl OWB-Proben untersucht (REM: FEI
Nova 200) als auch WB-Proben (200 ◦C/15 min) (REM: FEI DualBeam®
Scios). Die Versuche wurden indirekt weggesteuert mit einem abgeflachten
Diamantkegel bei einer Lastrate von 100 nm/s durchgeführt. Anhand der
aufgenommenen Videos während der Belastung ist es möglich eine Verlän-
gerung des Zugstabes und somit eine Dehnung abzuschätzen.
3.5 Mikrostrukturcharakterisierung
Alle untersuchten Proben wurden im REM oder im HIM untersucht. Zum
einen, um exakte Abmessungen der einzelnen Bestandteile der Proben zu
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ermitteln, zum anderen um Bruchbilder der getesteten Proben zu erhalten.
Im Rahmen der Arbeit wurden zwei unterschiedliche REMs verwendet, ein
FEI Nova 200 und ein Zeiss SUPRA 60-VP, bei dem HIM handelt es sich
um ein Zeiss ORION NanoFab. Der Vorteil der Heliumionenmikroskopie
gegenüber der Rasterelektronenmikroskopie sind ihre höhere Tiefenschärfe
sowie eine höhere Auflösung [96]. Darüber hinaus können auch nichtleiten-
de Proben im HIM bei hoher Auflösung untersucht werden [96].
Die Schichtdicken der durch das Magnetronsputterverfahren abgeschiede-
nen Metallbeschichtungen wurden anhand von Transmissionselektronen-
mikroskopieaufnahmen (Transmissionselektronenmikroskop, TEM) ermit-
telt. Hierfür wurden Strukturen in Epoxidharz eingebettet, um die Struktur
während eines Schneidvorgangs zu schützen und anschließend dünne Quer-
schnitte mit einem Mikrotoms erzeugt [81]. Diese Mikrotom-präparierten
Querschnitte wurden im TEM hochauflösend mikroskopiert und somit die
Metallschichtdicke ermittelt. Die Messung der Metallschichtdicken erfolg-
ten durch Dr. Theresa Juarez (University of Southern California).
Um die Raumerfüllung und die Dichte der Strukturen zu ermitteln wurden
CAD-Modelle einzelner Einheitszellen mit der Software Autodesk Inven-
tor Professional 2015 erstellt. Diese sind in Abbildung 3.14 für die un-
terschiedlichen Mikroarchitekturen gezeigt. Die einzelnen Abmessungen
in den CAD-Modellen waren die programmierten Balkenlängen und Hö-
hen der Einheitszellen sowie die gemessenen Balkendurchmesser von run-
den Balken oder Balkenkantenlängen von rechteckigen Balken der Struk-
turen. Diese Abmessungen wurden anhand von REM-Aufnahmen ermit-
telt und sind im Anhang in den Tabellen A.2, A.4, A.10 und A.12 auf-
gelistet. Sowohl das Polymervolumen VP bzw. das Glaskohlenstoffvolu-
men VGK der Einheitszelle der Struktur als auch die zugehörige Ober-
fläche OP bzw. OGK können in der CAD-Software ermittelt werden. Mit
dem Quotienten aus VP bzw. VGK und dem Volumen der Einheitszelle bei
Vollmaterial Vges (in Abbildung 3.14 anhand von roten Linien dargestellt)
wird die Raumerfüllung der Strukturen ermittelt. Durch Multiplikation der
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Abb. 3.14: CAD-Modelle der Einheitszellen der Strukturen mit unterschiedlichen 3D Mi-
kroarchitekturen: (a) Honigwaben-Struktur, (b) hexagonale Struktur, (c) kubisch-
verspannte Struktur, (d) Tetraederstruktur. Die roten Linien zeigen jeweils das
Volumen einer Einheitszelle aus Vollmaterial Vges an. Die programmierten Kanten-
längen c und Höhen der Einheitszellen hZelle sind angezeigt. Für die Honigwaben-
struktur gilt, hZelle = hStruktur, für die kubisch-verspannte Struktur ist die Höhe der
Einheitszelle gleich der Kantenlänge.
Raumerfüllung mit der mittleren Dichte des verwendeten Polymerlacks
IP-Dip (ρ̄IP=1280 kg/m3 [30]) bzw. der mittleren Dichte von Glaskohlen-
stoff (ρ̄GK=1400 kg/m3 [54, 55]) wird die Dichte der polymeren Struktu-
ren und der Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff ermittelt. Zur Bestim-
mung der Dichte der beschichteten Polymerstrukturen wird die Oberflä-
che der Polymerstruktur ermittelt, welche mit Beschichtung versehen wird
(OP abzüglich der Schnittflächen der Einheitszellen) und diese mit der
Schichtdicke multipliziert, um das Volumen der Beschichtung zu ermit-
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teln. Die verwendeten Dichten der Beschichtungsmaterialien sind hierbei
ρAl2O3=2900 kg/m3 für Al2O3 bei 130 ◦C abgeschieden [97], ρAl=2700 kg/m3
[98], ρInconel600=8420 kg/m3 [99] und ρTi−6Al−4V=4430 kg/m3 [100]. Die er-
mittelten Dichtewerte der Strukturen der unterschiedlichen Messreihen sind
im Anhang in den Tabellen A.3, A.5, A.6, A.11 und A.13 aufgelistet.
Eine Untersuchung der chemischen Zusammensetzung des Glaskohlenstoffs
erfolgte mit der Raman Spektroskopie [101]. Auf diese Weise können mög-
liche Unterschiede in der Zusammensetzung der Kohlenstoffarten (Graphit,
Diamant) ermittelt werden [102]. Bei der Raman Spektroskopie wird die
zu untersuchende Probe mit monochromatischem Laserlicht belichtet, wo-
bei die an der Probe inelastisch gestreuten Photonen untersucht werden.
Die Frequenzunterschiede dieser Photonen bezogen auf das eingestrahlte
Laserlicht sind hierbei charakteristisch für das Material [101]. Es wurde
Laserlicht mit einer Wellenlänge von 633 nm verwendet.
3.6 Finite Elemente Methode
Im Rahmen dieser Arbeit wurden drei unterschiedliche Berechnungen mit
der Finite Elemente Methode mit ANSYS Academic Research APDL (AN-
SYS, Inc.) durchgeführt, um die experimentellen Ergebnisse zu unterstüt-
zen:
• Verifizierung des PtP-Ansatzes für rein polymere PtP-Strukturen, in
Anlehnung an [21] für Al2O3-beschichtete PtP-Strukturen.
• Abschätzung der Anzahl von Balken- bzw. Knotenbrüche in einer
WB-Tetraederstruktur unter zyklischer Belastung (vergleiche Ab-
schnitt 3.4.5).
• Verifizierung der Auswertung der Mikrodruckversuche aufgrund der
Nachgiebigkeit des Substrats anhand von Gleichung 3.3 sowie ei-
ne Untersuchung des Einflusses unterschiedlicher Aspektverhältnisse
der Mikrodrucksäulen.
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Da aufgrund der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten rein polymeren PtP-
Strukturen große Verschiebungen bis zum Bruch des Zugstabs gemessen
werden, ist es notwendig die Annahme des ideal gelenkig gelagerten Hexa-
gonalrahmens abzuschätzen. Hierfür wurden unterschiedliche Hexagonal-
rahmen simuliert: ein ideal gelenkig gelagerter Rahmen mit Zugstab, sowie
ein an den Eckpunkten fixierter Rahmen mit und ohne Zugstab. Die Ein-
gabeparameter des linear-elastisch simulierten Materialverhaltens betrugen
1,65 GPa für den Elastizitätsmodul (experimentell bestimmter Mittelwert,
siehe Abschnitt 4.1.1) und 0,41 für die Querkontraktionszahl [37]. Aufgrund
der großen Verschiebungen wurden geometrische Nichtlinearitäten berück-
sichtigt. Die Modellierung der einzelnen Komponenten der PtP-Struktur er-
folgte in ANSYS, wobei der Rahmen durch Schalenelemente („shell181“)
modelliert wurde und der Zugstab als Vollmaterial („solid185“). „shell181“
ist ein Element mit 4 Knoten und 6 Freiheitsgraden an jedem Knoten, Trans-
lation und Rotation in alle drei Raumrichtungen [103]. „solid185“ ist ein
Element mit 8 Knoten sowie drei Freiheitsgraden an jedem Knoten, Trans-
lation in die drei Raumrichtungen [103]. Die Symmetrie des Hexagonal-
rahmens sowie des Zugstabs erlaubt die Simulation von einem Achtel der
gesamten PtP-Struktur. Um den fixierten Hexagonalrahmen zu simulieren,
wurden sowohl die translatorischen als auch die rotatorischen Freiheitsgra-
de an den Eckpunkten des Rahmens gleichgesetzt. Für den ideal gelenkig
gelagerten Rahmen wurden nur die translatorischen Freiheitsgrade gleich-
gesetzt. Zur Simulation des tatsächlichen Versuchs wurde die Verschiebung
infolge des Nanoindenters auf die Eckknoten des oberen Balkens aufge-
bracht. Für unterschiedliche Verschiebungswerte wurden im Folgenden die
vertikalen Reaktionskräfte in diesen Knoten ermittelt und die Ergebnisse
der unterschiedlichen Modelle verglichen. Der Vergleich erfolgte zwischen
der berechneten Lastdifferenz des fixierten Rahmens mit und ohne Zugstab
(Gleichung 3.6) und den Kräften auf den ideal gelenkig gelagerten Rahmen.
Für die Abschätzung der Anzahl an Balken- und Knotenbrüchen unter zy-
klischer Belastung wurde ein CAD-Modell der Tetraederstruktur erstellt,
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Abb. 3.15: CAD-Modell der Tetraederstruktur für FE Simulationen (links), aufgrund der
Symmetrie der Struktur wird nur die obere Hälfte simuliert. Es werden rechteckige
Balkenquerschnitte modelliert. Auf der rechten Seite ist der markierte Ausschnitt
der Tetraederstruktur in ANSYS gezeigt, um die Deaktivierung der Vertikalstäbe
zu visualisieren. Rote Elemente sind deaktiviert (Steifigkeit nahe Null), blaue
Elemente sind weiterhin aktiv (Elastizitätsmodul 2,9 GPa).
wobei es aufgrund der Symmetrie der Struktur möglich ist, nur die obere
Hälfte zu simulieren. Es wurden rechteckige Balkenquerschnitte modelliert
(siehe Abbildung 3.15), wobei die im REM gemessenen Kantenlängen der
Balkenquerschnitte und die nominellen Balkenlängen als Eingabeparame-
ter verwendet wurden. Es wurde linear-elastisches Materialverhalten ange-
nommen und geometrische Nichtlinearitäten berücksichtigt. Die Eingabe-
parameter der Materialdaten für wärmebehandelten IP-Dip betrugen 0,41
für die Querkontraktionszahl [37] sowie 2,9 GPa für den Elastizitätsmodul.
Die Bestimmung des Elastizitätsmoduls erfolgte mit einer FE Simulation
eines PtP-Versuchs, wie im vorherigen Abschnitt beschrieben. Hierfür wur-
de die FE Simulation an einen experimentell gemessenen PtP-Versuch einer
WB-Probe (200 ◦C/15 min) angepasst und der verwendete Elastizitätsmo-
dul ermittelt. Für die Vernetzung der Struktur wurden 3D-Elemente des
Typs „solid187“ verwendet, welche für unregelmäßige Netze gut geeignet
sind [103]. Die Elemente besitzen 10 Knoten mit jeweils 3 Freiheitsgra-
den pro Knoten (Translation in alle drei Raumrichtungen). Die Vernetzung
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erfolgte automatisch von ANSYS mit der feinsten einstellbaren Element-
größe, wodurch eine Elementanzahl von > 398.000 erreicht wurde. Die
Verschiebung infolge des Nanoindenters wurde auf die oberen Knoten der
Struktur in vertikaler Richtung (d. h. in z-Richtung) aufgebracht. Da nur die
Hälfte der Stuktur simuliert wurde, wurde im Vergleich zum Experiment
nur die Hälfte des jeweiligen Verschiebungswerts aufgebracht. Aufgrund
von Reibung zwischen Indenter und Struktur sowie aufgrund der Haftung
zwischen Substrat und Struktur ist eine Verformung von Strukturoberseite
und -unterseite in horizontaler Richtung nicht möglich. Dieses Verhalten
wurde simuliert, indem die Knotenverschiebungen der oberen Knoten in
horizontaler Richtung (x-, y-Richtung) zu Null gesetzt wurden. Für die un-
teren Knoten wurden Symmetrie-Randbedingungen angewendet, das heißt
die Verschiebung in z-Richtung betrug Null, Verschiebungen in x- und y-
Richtung waren nicht beschränkt.
Um Knotenbrüche in der Struktur zu simulieren, wurden die Elemente ein-
zelner Vertikalstäbe deaktiviert. Diese Deaktivierung erfolgte durch eine ge-
setzte Steifigkeit nahe Null. In Abbildung 3.15 (rechts) sind zwei deaktivier-
te Vertikalstäbe durch rote Elemente hervorgehoben. Zur Abschätzung der
zunehmenden Anzahl von Brüchen während eines zyklischen Druckversuch
und der damit verbundenen sinkenden Struktursteifigkeit (vergleiche Ab-
schnitt 3.4.5), wurde die Anzahl der deaktivierten Vertikalstäbe sukzessive
erhöht. Hierbei weisen die ersten deaktivierten Balken die Orte der höchs-
ten von Mises-Vergleichsspannung auf (Definition der Vergleichsspannung
siehe Gleichung A.1 im Anhang) und befinden sich an den sechs äußeren,
oberen Eckpunkten der Tetraederstruktur. Weitere deaktivierte Balken wur-
den gleichförmig in der Struktur verteilt. Im Anhang in Abbildung A.8 sind
die in der Simulation deaktivierten Balken farblich markiert. Die Element-
deaktivierung erfolgte ausschließlich in den Vertikalstäben, die Elemente
aller Horizontalbalken sowie aller Knoten der Struktur weisen weiterhin den
Elastizitätsmodul von 2,9 GPa auf (siehe Abbildung 3.15 rechts). Zur Aus-
wertung der Simulationen wurden die Vertikalkräfte auf die oberen Knoten
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der Struktur für gegebene Verschiebungswerte ermittelt. Im Anschluss wur-
den die daraus berechneten Steifigkeitswerte der Struktur mit den Druck-
versuchen der wärmebehandelten Tetraederstrukturen verglichen.
Die Korrektur der experimentellen Messungen der Mikrodrucksäulen er-
folgte mit der Steifigkeit des Siliziumwafers basierend auf der Korrektur
nach Sneddon [93]. Es wurde die Steifigkeit des Siliziumwafers verwen-
det (ESilizium = 130 GPa [94, 95]), obwohl die Mikrodrucksäulen während
des 3D-DLW Prozesses auf eine dünne Schicht aus IP-Dip geschrieben
wurden (vergleiche Abbildung 3.4 (a)). Folglich befindet sich nach der Py-
rolyse eine dünne Schicht aus Glaskohlenstoff zwischen Siliziumwafer und
Mikrodrucksäule. Aufgrund der starken Schrumpfung der dünnen Schicht
(vergleiche Abbildung 3.4 (b)) wurde diese jedoch bei der Auswertung der
Experimente vernachlässigt. Um diese Vernachlässigung zu verifizieren,
wurden sowohl FE Modelle mit unterschiedlichen Schichtdicken der Glas-
kohlenstoffzwischenschicht berechnet als auch ein Modell ohne zusätzliche
Zwischenschicht aus Glaskohlenstoff (siehe Abbildung 3.16). Darüber hin-
aus wurde der Einfluss des Werts des Elastizitätsmoduls des Siliziumwafers
auf die Auswertung der Experimente untersucht. Der Siliziumwafer zeigt im
Anschluss an die Pyrolyse eine poröse Struktur (vergleiche Abbildung 3.4
(b)), wodurch der Elastizitätsmodul einen geringeren Wert aufweisen könnte
als der verwendete Literaturwert. Die Zwischenschicht aus Glaskohlenstoff
besitzt im Modell einen schräg abfallenden Außenrand; der Übergang zwi-
schen Säule und Zwischenschicht ist mit einem Viertelkreis ausgerundet.
Die Berechnung erfolgte mit zweidimensionalen Elementen des Typs „pla-
ne182“, wobei die achensymmetrische Option der Elemente verwendet wur-
de [103]. Dadurch war eine zweidimensionale Berechnung eines Viertels der
Mikrodrucksäule möglich, wie in Abbildung 3.16 dargestellt. Die Elemente
besitzen vier Knoten mit jeweils 2 Freiheitsgraden an jedem Knoten (Ver-
schiebung in x- und y-Richtung) [103]. Bei den Simulationen wurden große
Verformungen zugelassen sowie linear-elastisches Materialverhalten beider
Materialien angenommen. Als Eingabeparameter wurden νSilizium = 0,28
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(a) (b)
Abb. 3.16: Schematische Darstellung der unterschiedlichen Modelle der Mikrodrucksäule
für die FE Simulation, (a) mit und (b) ohne Zwischenschicht aus Glaskohlenstoff.
Zur besseren Sichtbarkeit wurden die Proportionen der einzelnen Komponenten
nicht maßstabsgetreu dargestellt. Die aufgegebene Verschiebung in y-Richtung auf
die Knoten der Säulenoberfläche ist durch einen roten Pfeil dargestellt, die feste
Einspannung auf die unteren Knoten des Siliziumwafers ist ebenfalls markiert. Die
unterschiedlichen Verschiebungen der einzelnen Komponenten in den Modellen
sind anhand von grünen Pfeilen dargestellt. Die Symmetrielinie der Modelle ist
jeweils eingezeichnet.
und ESilizium = 130 GPa [94, 95] sowie νGlaskohlenstoff = 0,15 [53, 56] und
EGlaskohlenstoff = 42,5 GPa (experimentell bestimmter Mittelwert, siehe Ab-
schnitt 4.1.3) verwendet. Um den Einfluss der Elastizitätsmoduln von Glas-
kohlenstoff und Silizium zu untersuchen, wurden die Werte entsprechend
angepasst. Die Belastung der Mikrodrucksäule wurde durch eine Verschie-
bung in y-Richtung auf die Knoten der Säulenoberfläche simuliert. Die Ver-
schiebung dieser Knoten in x-Richtung wurde gesperrt, um die Reibung
zwischen Säulenoberfläche und Indenterspitze zu beachten. Die Unterseite
des Siliziumwafers wurde durch eine feste Einspannung eingeschränkt. Die
y-Verschiebungen der einzelnen Knoten der Oberfläche des Siliziumwafers
sind bei einer Belastung der Säule nicht konstant, sondern die Verschie-
bungen sind eine Funktion der Knotenposition in x-Richtung. Aus diesem
Grund wurde die Waferveschiebung uWafer (vergleiche Abbildung 3.16 (a))
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Ages ist hierbei die Gesamtfläche des Säulenfußes, ûiy die gemittelte y-Ver-
schiebung zweier benachbarter Knoten und Ai die Kreisabschnittsfläche
zwischen den benachbarten Knoten. Die einzelnen Komponenten werden
berechnet zu










Ai = π · (xi+1− xi)2
(3.13)
mit dunten dem unteren Durchmesser der Mikrodrucksäule, rRundung dem
Radius der Kerbausrundung des Säulenfußes, uiy der y-Verschiebung des
Knotens i und xi der x-Komponente der Knotenposition des Knotens i.
Zusätzlich zu den Simulationen mit und ohne Zwischenschicht aus Glas-
kohlenstoff wurden Mikrodrucksäulen mit unterschiedlichen Verhältnis-
sen aus Höhe zu Durchmesser simuliert. Hierbei wurde die von Mises-
Vergleichsspannung der Säulen ausgewertet sowie der Faktor für Mehrach-
sigkeit, welcher durch das Verhältnis aus hydrostatischer Spannung und von
Mises-Vergleichsspannung definiert ist [104] (Definition der von Mises-
Vergleichsspannung sowie der hydrostatischen Spannung siehe Gleichun-
gen A.1 und A.3 im Anhang). Diese Simulationen wurden anhand des Mo-
dells mit einer 100 nm dicken Zwischenschicht aus Glaskohlenstoff durch-
geführt, da davon auszugehen ist, dass sich eine dünne Schicht zwischen
Mikrodrucksäule und Siliziumwafer befindet. Die verwendeten geometri-
schen Abmessungen der Modelle entsprachen den im REM bestimmten
Abmessungen der Säulen mit einem Ausgangsdurchmesser vor der Py-
rolyse von 10 µm, jeweils aus Messreihe 2 und 3 (siehe Anhang Tabel-
le A.9). Der Durchmesser der Zwischenschicht wurde ebenfalls anhand von
REM-Bildern zu ∼15 µm ermittelt. Für den Siliziumwafer wurde die vom
Hersteller angegebene Dicke angewendet d = 525 µm (Silicon Materials,
Kaufering), sowie für den Radius ein fünffacher Wert der Dicke angenom-
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men. Um die Simulationen mit den Indentationsmessungen zu vergleichen,
wurden die Reaktionskräfte auf die Knoten der Säulenoberfläche ermittelt
und zusammen mit den aus der Simulation resultierenden Verschiebungs-






Der Einfluss unterschiedlicher Basismaterialien auf das Strukturverhalten
wurde im Rahmen dieser Arbeit untersucht. Hierfür wurden sowohl die
mechanischen Eigenschaften unterschiedlicher Basismaterialien untersucht,
als auch die mechanischen Eigenschaften von Strukturen aus diesen unter-
schiedlichen Basismaterialien. Die Ergebnisse der Untersuchungen sind im
folgenden Kapitel dargestellt.
Zunächst wird der Einfluss unterschiedlicher Wärmebehandlungen auf die
Eigenschaften des Fotolacks IP-Dip beschrieben, beginnend mit Push-to-
Pull-Zugversuchen (Abschnitt 4.1.1), gefolgt von Druckversuchen von Struk-
turen (Abschnitt 4.1.2). In den Abschnitten 4.1.3 und 4.1.4 erfolgt eine
Darstellung des Einflusses der Wärmebehandlungen, welche eine Pyrolyse
des polymeren Fotolacks IP-Dip hervorrufen. Das Verhalten von Tetraeder-
strukturen mit unterschiedlichen Metallbeschichtungen wird schließlich in
Abschnitt 4.2 beschrieben.
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4.1 Einfluss von Wärmebehandlungen auf die
mechanischen Eigenschaften
4.1.1 Mechanische Eigenschaften von IP-Dip
Zugfestigkeit und Zähigkeit
Kraft-Verschiebungs-Kurven von PtP-Hexagonalrahmen ohne und mit Zug-
stab sind in Abbildung 4.1 dargestellt. Zusätzlich ist in diesem Diagramm
die berechnete Kraftdifferenz ∆F dargestellt, welche der Kraft auf einen
ideal-gelenkig gelagerten Hexagonalrahmen entspricht. Bei einem Verschie-
Abb. 4.1: Kraft-Verschiebungs-Kurven von WB-Proben (200 ◦C/45 min) von PtP-
Hexagonalrahmen ohne (blaue Strich-Punkt-Linie) und mit Zugstab (grün, gestri-
chelte Linie), sowie die berechnete Kraftdifferenz ∆F (schwarze Linie). Versagen
des Zugstabs tritt bei einer Verschiebung von ∼1400 nm auf und ist mit einer roten,
gestrichelten Linie visualisiert. Der Hexagonalrahmen ohne Zugstab versagt nicht
im gezeigten Verschiebungsbereich. In Anlehnung an [75].
bungswert von ∼1400 nm (eingezeichnete rot-gestrichelte Linie) kommt es
zum Bruch des Zugstabs, woraufhin die Kraft auf den Hexagonalrahmen
abfällt. Der Hexagonalrahmen ohne Zugstab weist kein Versagen im dar-
gestellten Verschiebungsbereich auf. Für große Verschiebungswerte würden
die beiden Kraft-Verschiebungs-Kurven ineinander übergehen, wie in [37]
gezeigt, da der Hexagonalrahmen mit gebrochenem Zugstab einem Hexa-
gonalrahmen ohne Zugstab entspricht.
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Um den Einfluss verschiedener Wärmebehandlungen auf das mechanische
Verhalten von IP-Dip zu untersuchen, ist in Abbildung 4.2 die gemittelte
Spannungs-Verschiebungs-Kurve von OWB-Proben dargestellt. In Abbil-
dung 4.3 sind gemittelte Spannungs-Verschiebungs-Kurven von WB-Proben
nach unterschiedlichen Wärmebehandlungen gemeinsam mit der gemittel-
ten Kurve der OWB-Proben gezeigt. Es sind nur sehr geringe Variationen
Abb. 4.2: Gemittelte Spannungs-Verschiebungs-Kurve der PtP-Versuche von OWB-Proben,
die Standardabweichung der Tests ist anhand der farblich hinterlegten Fläche ge-
kennzeichnet. Der gemittelte Werte resultiert aus sechs durchgeführten Einzeltests.














































Abb. 4.3: Spannungs-Verschiebungs-Diagramme von PtP-Versuchen an WB-Proben nach un-
terschiedlichen Wärmebehandlungen bei (a) 200 ◦C und (b) 250 ◦C sowie zusätzlich
in beiden Diagrammen die Kurve der OWB-Proben. Es sind gemittelte Werte von
mindestens sechs Tests angegeben, die Standardabweichung der einzelnen Tests ist
anhand von farblich hinterlegten Flächen dargestellt. In Anlehnung an [75].
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in den einzelnen Messreihen zu beobachten, wie anhand der geringen Stan-
dardabweichungen (farblich hinterlegte Flächen) zu erkennen ist. Nur im
Bereich des Versagens des Zugstabs sind größere Abweichungen zu be-
obachten, was auf variierende Maximalspannungen und -verschiebungen
hindeutet. Bis zu diesem Zeitpunkt sind die Verläufe der einzelnen Mess-
kurven sehr homogen. Der zu beobachtende nichtlineare Bereich für ge-
ringe Verschiebungswerte ist auf eine Selbstausrichtung der PtP-Strukturen
zurückzuführen. Eine horizontale Korrektur der Spannungs-Verschiebungs-
Kurven, wie in Abschnitt 3.4.3 beschrieben, ist hier jedoch nicht notwen-
dig. Eine Verlängerung des linear-elastischen Bereichs zu niedrigen Ver-
schiebungswerten verläuft bereits durch den Nullpunkt des Diagramms. Für
alle Materialzustände ist elastisch-plastisches Materialverhalten zu beob-
achten, wobei plastisches Verhalten der OWB-Proben bereits bei kleinen
Spannungen von ∼20–30 MPa eintritt [75]. Für die OWB-Proben ist nach
Einsetzen der Plastizität zunächst eine Entfestigung zu beobachten, die im
weiteren Verlauf in eine starke Verfestigung übergeht. Das Versagen der
einzelnen OWB-Zugstäbe tritt bei unterschiedlichen Verschiebungswerten
im Bereich von ∼780–1000 nm ein. Die Spannungs-Verschiebungs-Kurven
der WB-Proben weisen keine Entfestigung auf, jedoch nach Überschrei-
ten der Fließgrenze einen kurzen verfestigenden Bereich, vor Versagen des
Zugstabs.
Infolge aller Wärmebehandlungen ist ein Anstieg der maximalen Spannung
und der Steifigkeit im Vergleich zu den OWB-Proben zu beobachten. Der
maximale Verschiebungswert bei Zugstabversagen steigt ebenfalls an für
Wärmebehandlungen bei 200 ◦C sowie Wärmebehandlungen bei 250 ◦C
bis zu einer Dauer von 15 min. Hier werden maximale Verschiebungswerte
von ∼1100–1700 nm gemessen, im Vergleich zu ∼1000 nm bei den OWB-
Proben. Ab einer Wärmebehandlungsdauer von 30 min bei 250 ◦C sind sin-
kende maximale Verschiebungswerte (∼850–900 nm) im Vergleich zu den
OWB-Proben zu beobachten. Die charakteristischen Werte sind in Tabel-
le A.14 im Anhang angegeben.
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Gemittelte Werte der Zugfestigkeit, das heißt der maximal erreichten Span-
nung während des PtP-Experiments, als Funktion der Wärmebehandlungs-
dauer sind in Abbildung 4.4 dargestellt, die Ingenieurszähigkeit als Funk-
tion der Wärmebehandlungsdauer in Abbildung 4.5. Für alle durchgeführ-
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Abb. 4.4: Zugfestigkeit der IP-Dip Proben als Funktion der Wärmebehandlungsdauer. Es sind
gemittelte Werte von mindestens sechs Tests angegeben, wobei die Fehlerbalken die
Standardabweichung repräsentieren. In Anlehnung an [75].
ten Wärmebehandlungen ist ein Anstieg der Zugfestigkeit im Vergleich zu
OWB-Proben zu beobachten. Die Zugfestigkeit von OWB-Proben aus IP-
Dip wurde zu 73±7 MPa bestimmt (vergleiche Tabelle A.14 im Anhang).
Im Vergleich dazu liegen die Zugfestigkeiten der WB-Proben nach Wärme-
behandlungen bei 200◦C und Wärmebehandlungen von 0–15 min bei 250◦C
um etwa einen Faktor 10 höher [75], im Bereich von ∼650–800 MPa. Die
Zugfestigkeiten der WB-Proben nach Wärmebehandlungen von ≥ 30 min
bei 250◦C liegen im Bereich von ∼450–600 MPa und folglich um etwa ei-
nen Faktor 7 höher als die OWB-Proben. WB-Proben, die sowohl einen
Anstieg der Zugfestigkeit als auch des maximalen Verschiebungswerts im
Vergleich zu OWB-Proben aufweisen, zeigen ebenfalls eine erhöhte In-
genieurszähigkeit (Abbildung 4.5). Im Gegensatz dazu liegt der Wert der
Ingenieurszähigkeit im gleichen Bereich wie die der OWB-Proben, für
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Abb. 4.5: Ingenieurszähigkeit der IP-Dip Zugproben als Funktion der Wärmebehandlungs-
dauer. Es sind gemittelte Werte von mindestens sechs Tests angegeben, wobei die
Fehlerbalken die Standardabweichung repräsentieren. In Anlehnung an [75].
WB-Proben mit höherer Zugfestigkeit, jedoch geringerer maximaler Ver-
schiebung (Wärmebehandlungen bei 250◦C ≥ 30 min). Für WB-Proben mit
erhöhtem Wert der Ingenieurszähigkeit sind jedoch deutliche Unterschiede
der Absolutwerte zu beobachten: Ein Anstieg um einen Faktor ∼5,6 ist für
lange Wärmebehandlungen (75 und 150 min) bei 200◦C zu beobachten [75];
kürzere Wärmebehandlungen bei 200◦C (15–45 min) sowie 0–15 min bei
250 ◦C weisen geringere Werte auf (Anstieg um Faktor 1,7–4,9).
Die in Abbildung 4.3 gezeigten Verschiebungswerte beziehen sich auf die
gemessene Verschiebung des Nanoindenters. Um die Dehnung des Zugstabs
abzuschätzen, wurden in situ Momentaufnahmen der Messungen untersucht
und die Längenänderung des gesamten Zugstabs 2 ·∆L ermittelt, wie in Ab-
bildung 4.6 dargestellt (∆L bezieht sich aufgrund der Symmetrie nur auf
die Hälfte des Zugstabs, vergleiche Abschnitt 3.4.4). Die Gesamtlänge des
Zugstabs verlängert sich bis zum Bruch bei den OWB-Proben um 0,94 µm
und um 0,85 µm bei den WB-Proben (200 ◦C/15 min). Dies entspricht einer
prozentualen Änderung der Gesamtzugstabslänge von 4,9 % (OWB-Proben)
und 4,4 % (WB-Proben (200 ◦C/15 min)). Gleichzeitig verringert sich die
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Abb. 4.6: Analyse der Verformung des Zugstabs anhand von Momentaufnahmen der in
situ Messungen. (a), (b) Messung der Gesamtlänge des Zugstabs zum Zeit-
punkt (a) vor der Belastung, 2 ·L(0) und (b) direkt vor Eintreten des Bruchs,
2 ·L(1) = 2 ·L(0)+2 ·∆L. (c), (d) Messung der Höhe des Zugstabs im verjüngten
Bereich zum Zeitpunkt (c) vor der Belastung, h(0)1 und (d) direkt vor Eintreten des
Bruchs, h(1)1 . Eine Verlängerung 2 ·∆l1 des verjüngten Bereichs des Zugstabs ist
deutlich sichtbar. (e) Längenänderung des gesamten Zugstabs, sowie Höhenände-
rung des verjüngten Bereichs des Zugstabs h1, jeweils bezogen auf die Abmessung
vor der Belastung. Es sind gemittelte Werte von zwei (OWB-Proben) bzw. drei
(WB-Proben (200 ◦C/15 min)) Messreihen angegeben. Die Abmessungen wurden
an Momentaufnahmen vor der Belastung sowie direkt vor Eintreten des Bruchs er-
mittelt und an zwei dazwischenliegenden Momentaufnahmen. Die Fehlerbalken re-
präsentieren die Standardabweichungen der Mittelwerte. Die dargestellten Moment-
aufnahmen der in situ Messungen (a)–(d) zeigen eine WB-Probe (200 ◦C/15 min))
einer PtP-Struktur.
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Höhe des Zugstabs im verjüngten Bereich h1 um 8,4 % sowie 9,4 %, die
Höhe im äußeren Bereich des Zugstabs (Region (3)) bleibt nahezu unver-
ändert (Anstieg um 1,1 % und 1,5 %). Aufgrund der sich ändernden Höhe
des Zugstabs im verjüngten Bereich und der konstant bleibenden Höhe im
äußeren Bereich, wird angenommen, dass die gesamte Verlängerung des
Zugstabs im verjüngten Bereich stattfindet (2 ·∆L = 2 ·∆l1, siehe Abbil-
dung 4.6 (b) und (d)). Dies entspricht bei einer Anfangslänge des verjüngten
Bereichs 2 · l1 = 1 µm einer Dehnung von 94 % für OWB-Proben und 85 %
für WB-Proben (200 ◦C/15 min).
Um den Versuchsaufbau der PtP-Strukturen und deren Annahme eines ide-
al gelenkig gelagerten Rahmens zu verifizieren wurden FE Simulationen
durchgeführt. In Abbildung 4.7 (a) sind simulierte Kraft-Verschiebungs-
Kurven dargestellt, in schwarz ist die Kraftdifferenz ∆Ffestverbunden eines
fest verbundenen Hexagonalrahmens mit und ohne Zugstab dargestellt (be-
rechnet mit Gleichung 3.6), in rot die Kraft auf einen ideal gelenkig si-
mulierten Hexagonalrahmen. Mit zunehmender Verschiebung nimmt der
(a) (b)
Abb. 4.7: Ergebnisse der FE Analysen als Funktion der in der Simulation vorgegeben Ver-
schiebung: In (a) sind die Kraftdifferenz eines fest verbundenen Hexagonalrahmens
mit und ohne Zugstab (in schwarz) und die Kraft auf einen ideal gelenkig verbunde-
nen Rahmen (in rot) dargestellt, in (b) das Verhältnis der beiden in (a) dargestellten
Kräfte ((∆Ffestverbunden/Fidealgelenkig)). (b) in Anlehnung an [75].
absolute Unterschied zwischen den beiden Kurven zu, wobei die Kraft auf
einen ideal gelenkigen Hexagonalrahmen größer ist als die Kraftdifferenz
der beiden fest verbundenen Hexagonalrahmen. Das Verhältnis der Kräfte
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(∆Ffestverbunden/Fidealgelenkig) als Funktion des Verschiebungswerts ist in Ab-
bildung 4.7 (b) prozentual dargestellt. Es ist eine gute Übereinstimmung von
93–97 % im experimentell abgedeckten Verschiebungsbereich bis 1600 nm
zu beobachten [75].
Elastizitätsmodul
Wie bereits im vorherigen Abschnitt beschrieben, steigt die Steifigkeit der
IP-Dip Zugproben in Abhängigkeit von der durchgeführten Wärmebehand-
lung im Vergleich zu OWB-Proben an (vergleiche Abbildung 4.3). Mit Glei-
chung 3.10 kann der Elastizitätsmodul der Zugproben durch PtP-Experi-
mente angenähert werden. Dieser ist als Funktion der Wärmebehandlungs-
dauer in Abbildung 4.8 dargestellt. Ein Elastizitätsmodul von 1,5–1,8 GPa
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Abb. 4.8: Durch PtP-Versuche ermittelter Elastizitätsmodul von IP-Dip Zugproben als Funk-
tion der Wärmebehandlungsdauer. Es sind gemittelte Werte von mindestens sechs
Tests angegeben, wobei die Fehlerbalken die Standardabweichung repräsentieren.
wurde nach den unterschiedlichen Wärmebehandlungen ermittelt, was ei-
nem Anstieg um einen Faktor ∼2,5 im Vergleich zu den OWB-Proben ent-
spricht [75].
Für eine genauere Analyse des Elastizitätsmoduls von IP-Dip wurden fre-
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quenzabhängige Messungen mit Nanoindentation durchgeführt. Die Ergeb-
nisse dieser Messungen sind in Abbildung 4.9 dargestellt, in (a) ist der Spei-
chermodul E ′, in (b) der Verlustfaktor als Funktion der Messfrequenz abge-
bildet. Im Rahmen dieser Messungen wurde sowohl der Einfluss des ho-
(a) (b)
Abb. 4.9: (a) Speichermodul und (b) Verlustfaktor von IP-Dip als Funktion der Messfrequenz.
Für den Speichermodul sind Mittelwerte von mindestens fünf Messungen angege-
ben, die Fehlerbalken repräsentieren die Standardabweichung der Mittelwerte. Der
Verlustfaktor ist der Quotient aus den Mittelwerten des Verlust- und des Speicher-
moduls (vergleiche Gleichung 3.2). Der Linienabstand bezieht sich auf den Ab-
stand zwischen zwei horizontal nebeneinander geschriebenen Linien im 3D-DLW
Prozess, wobei der kleine Linienabstand 0,1 µm beträgt, der große Linienabstand
0,2 µm.
rizontalen Linienabstands des Schreibprozesses des 3D-DLW als auch der
Einfluss unterschiedlicher Wärmebehandlungen untersucht (vergleiche Ab-
schnitt 3.4.1). Für alle durchgeführten Messungen ist ein geringer Einfluss
der Messfrequenz auf die Ergebnisse zu beobachten, insbesondere der Spei-
chermodul weist einen konstanten Verlauf für unterschiedliche Frequen-
zen auf. Aufgrund des deutlich geringeren Verlustmoduls im Vergleich zum
Speichermodul resultieren sehr geringe Werte des Verlustfaktors (verglei-
che Gleichung 3.2, Abbildung 4.9 (b) und Tabelle 4.1). Der geringste Spei-
chermodul ist für einen großen Linienabstand zwischen zwei nebeneinander
geschriebenen Linien zu beobachten, der größte Speichermodul für einen
geringen Linienabstand. Die Verlustfaktoren aller Proben mit kleinem Li-
nienabstand liegen im gleichen Bereich sowie unterhalb des Verlustfaktors
der Proben mit großem Linienabstand. Ein deutlicher Einfluss des Wärme-
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behandlungsprozesses auf die Werte des Speichermoduls und des Verlust-
faktors ist nicht zu beobachten. Aufgrund der geringen Frequenzabhängig-
keit der Moduln und des Verlustfaktors wurden gemittelte Werte über der
Frequenz bestimmt, welche in Tabelle 4.1 aufgelistet sind.
Tab. 4.1: Über unterschiedliche Frequenzen (1≤ f ≤ 45Hz) gemittelte Werte mit Standard-
abweichung des Speicher- und des Verlustmoduls von IP-Dip sowie die aus den
Mittelwerten resultierenden Verlustfaktoren. Der Linienabstand bezieht sich auf den
Abstand zwischen zwei horizontal nebeneinander geschriebenen Linien im 3D-DLW
Prozess, wobei der kleine Linienabstand 0,1 µm beträgt, der große Linienabstand
0,2 µm.
Messreihe Speichermodul Verlustmodul Verlustfaktor
in GPa in MPa
Kleiner Linienabstand, OWB-Probe 4,4±0,1 147,7±10,9 0,03
Großer Linienabstand, OWB-Probe 3,7±0,1 171,9±12,2 0,05
Kleiner Linienabstand, 200 ◦C/15 min 4,0±0,1 129,8±12,4 0,03
Kleiner Linienabstand, 250 ◦C/15 min 4,3±0,1 139,3±11,2 0,03
4.1.2 Mechanische Eigenschaften der polymeren
Strukturen
Der Einfluss unterschiedlicher Materialeigenschaften von IP-Dip infolge
von Wärmebehandlungen auf die mechanischen Eigenschaften der Struk-
turen wurde ebenfalls untersucht. Repräsentative Spannungs-Dehnungs-
Kurven von Druckversuchen an OWB-Tetraederstrukturen sowie an WB-
Tetraederstrukturen (15 min bei 200 ◦C und 250 ◦C) sind in Abbildung 4.10
dargestellt. Im Anschluss an den Bereich der Ausrichtungsungenauigkeiten
zwischen Struktur und Indenter ist elastisch-plastisches Verhalten für alle
Wärmebehandlungszustände zu beobachten. Auf dem Spannungsniveau der
maximalen Druckspannung ist zunächst ebenfalls stabile Verformung bei
nahezu konstanter Spannung zu beobachten; im Bereich von∼9–14 % Deh-
nung folgt jedoch instabile Verformung, was an den wenigen Datenpunkten
der Spannungs-Dehnungs-Kurve zu beobachten ist [75]. In diesem Bereich
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Abb. 4.10: Repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von OWB-Tetraederstrukturen und
WB-Tetraederstrukturen nach Wärmebehandlungen bei 200 ◦C und 250 ◦C für
15 min. In Anlehnung an [75].
setzt das Versagen der Tetraederstrukturen ein und der Nanoindenter kann
die indirekte Wegsteuerung nicht mehr aufrecht erhalten (vergleiche Ab-
schnitt 3.4.3). Die Spannungs-Dehnungs-Kurven der WB-Strukturen wei-
sen einen vergleichbaren Verlauf auf, wobei die maximale Druckspannung
um einen Faktor ∼2,5 höher liegt im Vergleich zur OWB-Struktur [75].
Für eine genauere Untersuchung des Einflusses von Wärmebehandlungen
auf die mechanischen Eigenschaften von Strukturen sind im Folgenden ge-
mittelte Spannungs-Dehnungs-Kurven von Honigwabenstrukturen (Abbil-
dung 4.11 (a), (b)), kubischen Strukturen (Abbildung 4.11 (c), (d)) und
Tetraederstrukturen (Abbildung 4.11 (e), (f)) gezeigt. Die Spannungs-Deh-
nungs-Kurven zeigen nur den Bereich bis zum Erreichen der Druckfestig-
keit, der Bereich des Strukturversagens (vergleiche Abbildung 4.10) wurde
abgeschnitten, um eine besser Sichtbarkeit der relevanten Dehnungsberei-
che zu gewährleisten.
Für alle Strukturen ist elastisch-plastisches Materialverhalten im Anschluss
an die Ausrichtungsungenauigkeiten zu beobachten sowie ansteigende Fes-
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Abb. 4.11: Gemittelte Spannungs-Dehnungs-Diagramme bis zum Erreichen der maximalen
Druckspannung, von OWB-Strukturen sowie von WB-Strukturen nach unter-
schiedlichen Wärmebehandlungen. Die Temperatur der Wärmebehandlung ist im
Folgenden jeweils in Klammern hinter der Mikroarchitektur angegeben: (a) Ho-
nigwabenstrukturen (200 ◦C), (b) Honigwabenstrukturen (250 ◦C), (c) kubische
Strukturen (200 ◦C), (d) kubische Strukturen (250 ◦C), (e) Tetraederstrukturen
(200 ◦C), (f) Tetraederstrukturen (250 ◦C). Es sind Mittelwerte von mindestens
fünf (Honigwabenstrukturen) bzw. vier Messungen (kubische Strukturen und
Tetraederstrukturen) gezeigt, die Standardabweichung ist durch die farblich hinter-
legten Flächen dargestellt.
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tigkeiten und Steifigkeiten infolge der Wärmebehandlungsprozesse im Ver-
gleich zu den OWB-Strukturen. Die charakteristischen Werte der Druckver-
suche sind in Tabelle A.15 angegeben.
Für die Honigwaben (Abbildung 4.11 (a), (b)) sind geringe Standardab-
weichungen bis zum Erreichen des Strukturversagens zu beobachten, das
Versagen der einzelnenen Strukturen erfolgt jedoch bei stärker variierenden
Spannungs- und Dehnungswerten, was an der höheren Standardabweichung
im Bereich der maximalen Druckspannung zu beobachten ist. Alle Honig-
wabenstrukturen zeigen im Anschluss an eine linear-elastische Verformung
(bis ∼2–3 % Dehnung) eine ausgeprägte plastische Verformung mit Ver-
festigung. Die OWB-Strukturen zeigen in diesem Bereich eine dreistufige
plastische Verformung mit unterschiedlich starker Verfestigung bis zum Ver-
sagen der Strukturen im Bereich von ∼30 % Dehnung. Die WB-Strukturen
zeigen eine gleichförmige Verfestigung bis zum Strukturversagen bei ge-
ringeren Dehnungswerten von ∼20 %, wobei die maximale Dehnung mit
zunehmener Wärmebehandlungsdauer für beide Wärmebehandlungstempe-
raturen abnimmt.
Die kubischen Strukturen (Abbildung 4.11 (c), (d)) weisen eine sehr homo-
gene Verformung während des gesamten Druckversuchs auf, was an der ge-
ringen Standardabweichung für alle Messreihen zu beobachten ist. Infolge
der Wärmebehandlungen ist ein Anstieg der maximalen Dehnung bis zum
Erreichen des Strukturversagens zu beobachten, OWB-Strukturen versagen
bei ∼6 % Dehnung, alle WB-Strukturen bei ∼8 % Dehnung. Dies ist insbe-
sondere auf einen vergrößerten Bereich plastischer Verformung mit Verfes-
tigung zurückzuführen, linear-elastisches Materialverhalten ist im Bereich
bis ∼2–3 % Dehnung für alle Strukturen zu beobachten.
OWB-Tetraederstrukturen sowie WB-Tetraederstrukturen nach Wärmebe-
handlungen bei 200 ◦C (Abbildung 4.11 (e)) weisen sehr homogene Druck-
festigkeiten (geringe Standardabweichung), jedoch unterschiedliche Struk-
tursteifigkeiten (höhere Standardabweichung) auf. Die WB-Strukturen nach
Wärmebehandlungen bei 250 ◦C (Abbildung 4.11 (f)) weisen einen sehr
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homogenen Verlauf während des gesamten Experiments auf. Ein Anstieg
der maximalen Dehnung von ∼8 % auf ∼10–11 % Dehnung von OWB-
Strukturen zu WB-Strukturen ist zu beobachten. Vergleichbar zu den kubi-
schen Strukturen ist dies insbesondere auf einen vergrößerten plastischen
Verformungsbereich zurückzuführen. Linear-elastisches Verhalten ist bis zu
einer Dehnung von ∼3–4 % für alle Strukturen zu beobachten.
Eine genauere Untersuchung des Anstiegs der Druckfestigkeit infolge von
Wärmebehandlungen ist anhand von Abbildung 4.12 möglich. Hier sind die
Abb. 4.12: Druckfestigkeiten der Strukturen nach unterschiedlichen Wärmebehandlungen als
Funktion der Wärmebehandlungsdauer. Die Fehlerbalken zeigen die Standardab-
weichungen von mindestens vier (kubische Struktur und Tetraederstruktur) bzw.
fünf Messungen (Honigwabenstruktur).
gemittelten Druckfestigkeiten der Strukturen nach unterschiedlichen Wär-
mebehandlungen als Funktion der Wärmebehandlungsdauer dargestellt. Ein
Anstieg der Druckfestigkeit infolge von Wärmebehandlungen bei 200 ◦C
und 250 ◦C im Vergleich zu OWB-Strukturen ist für alle unterschiedli-
chen Mikroarchitekturen zu erkennen. Die genauen Werte des Druckfes-
tigkeitsanstiegs sind in Tabelle 4.2 aufgelistet. Für die Honigwabe wird ein
stärkerer Anstieg der Druckfestigkeit nach einer Wärmebehandlung von
200 ◦C/15 min im Vergleich zu den übrigen Wärmebehandlungen beobach-
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Tab. 4.2: Anstieg der Druckfestigkeit und der Struktursteifigkeit infolge der Wärmebehand-
lungen für Honigwabenstrukturen, kubische Strukturen und Tetraederstrukturen. Es
ist jeweils der Faktor des Anstiegs im Vergleich zu OWB-Strukturen angegeben. Für
Honigwabenstrukturen ist der Anstieg der Druckfestigkeit stärker ausgeprägt für
eine Wärmebehandlung von 200 ◦C/15 min im Vergleich zu den übrigen Wärmebe-
handlungen, der Anstieg der Struktursteifigkeit ist vergleichbar für alle Wärmebe-
handlungen. Für kubische Strukturen und Tetraederstrukturen sind die Faktoren für
alle Wärmebehandlungen gültig.
Mikroarchitektur Wärme- Anstieg Anstieg
behandlung Druckfestigkeit Struktursteifigkeit
Honigwabe 200 ◦C/15 min 1,8
1,2
übrige 1,5
kubisch alle 2,4 2,0
Tetraeder alle 2,5 2,0
tet, die kubische und die Tetraederstruktur weisen einen homogenen Anstieg
der Druckfestigkeit für alle durchgeführten Wärmebehandlungen auf. Der
jeweilige Anstieg ist ausgeprägter für die beiden Fachwerksstrukturen im
Vergleich zur Honigwabenstruktur. Zusätzlich zur Druckfestigkeit ist auch
ein Anstieg der jeweiligen Struktursteifigkeit infolge der Wärmebehandlun-
gen zu beobachten (vergleiche Tabelle 4.2), wobei auch hier der Anstieg für
die beiden untersuchten Fachwerksstrukturen ausgeprägter ist im Vergleich
zur Honigwabenstruktur.
REM-Aufnahmen der Strukturen im Anschluss an die Druckversuche sind
in Abbildung 4.13 dargestellt. Es ist ein deutlicher Übergang im Versagen
der unterschiedlichen Strukturen (OWB-Strukturen und WB-Strukturen) zu
beobachten. OWB-Strukturen versagen durch Beulen der Strukturwände
(a) und Knicken der Fachwerksbalken (b), (c), WB-Fachwerksstrukturen
(200 ◦C/15 min) weisen sprödes Versagen insbesondere an den Struktur-
knoten auf (e), (f). Auch bei den OWB-Fachwerksstrukturen sind einzelne
gebrochene Knoten zu beobachten, jedoch deutlich weniger als nach der
Wärmebehandlung (vergleiche Abbildung 4.13 (b), (c) mit (e), (f)). Bei der
76
4.1 Einfluss von Wärmebehandlungen auf die mechanischen Eigenschaften
Abb. 4.13: REM-Aufnahmen der Strukturen im Anschluss an die Druckversuche. (a)–(c)
OWB-Strukturen, (d)–(f) WB-Strukturen nach einer Wärmebehandlung von
200 ◦C/15 min. (c), (f) in Anlehnung an [75].
WB-Honigwabenstruktur (Abbildung 4.13 (d)) ist ein sprödes Auseinander-
brechen der Strukturwände zu beobachten.
4.1.3 Mechanische Eigenschaften von Glaskohlenstoff
Zur Untersuchung des Materialverhaltens des pyrolysierten Fotolacks IP-
Dip, das heißt des resultierenden Glaskohlenstoffs, wurden Mikrodruckver-
suche an pyrolysierten Säulen durchgeführt (vergleiche Abschnitt 3.4.2).
Auf diese Weise können die mechanischen Eigenschaften des Glaskohlen-
stoffs unabhängig von der 3D Mikroarchitektur untersucht und ein mög-
licher Größeneffekt ermittelt werden. Polymere Säulen werden mit 3D-
DLW hergestellt und anschließend zu Glaskohlenstoff pyrolysiert, wobei
eine Schrumpfung der Säulen beobachtet wird. Das Ausmaß der Schrump-
fung erfolgt hierbei jedoch nicht mit einem konstanten Wert, wie in Abbil-
dung 4.14 zu erkennen ist, sondern in Abhängigkeit von der Ausgangsgröße
der polymeren Säulen. Je kleiner die Ausgangsgröße der Säule, umso stär-
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ker die Schrumpfung während des Pyrolyseprozesses. Die Höhe der Säulen
schrumpft auf ∼17–27 % ihrer Ausgangshöhe, der Durchmesser auf ∼21–
29 % des Ausgangsdurchmessers.
Abb. 4.14: Ausmaß der Schrumpfung der Säulen (Durchmesser und Höhe) während des Py-
rolyseprozesses als Funktion des programmierten Säulendurchmessers für den
3D-DLW Prozess. Es handelt sich um Messkurven der Messreihen 1 und 3 (ver-
gleiche Abbildung 4.17), die angegebenen Durchmesser beziehen sich jeweils auf
Durchmesser auf halber Säulenhöhe.
In Abbildung 4.15 sind repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von
zwei unterschiedlich großen Säulen gezeigt, in (a) für rein elastische Be-
lastung, in (b) für elastisch-plastische Belastung. Alle Säulen wurden vor
Eintreten des Versagenszeitpunktes wieder entlastet. Bei rein elastischer Be-
lastung wurden die Säulen bis zu∼4,5 % Dehnung belastet, wobei für beide
Säulen eine vergleichbare Steifigkeit zu beobachten ist. In (b) ist elastisch-
plastisches Materialverhalten für beide Säulen zu beobachten, wobei auch
nach Erreichen des maximalen Spannungsniveaus und vor der Entlastung
stabiles Verformungsverhalten auf dem Maximalspannungsniveau zu be-
obachten ist. Dieses Maximalspannungsniveau liegt höher für die kleinere
Säule mit einem Durchmesser von ∼0,9 µm.
Werden die Säulen bis zum Versagen belastet, ergeben sich die in Abbil-
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(a) (b)
Abb. 4.15: Repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von Druckversuchen an Säulen aus
Glaskohlenstoff mit Durchmessern von ∼0,9 µm und ∼1,0 µm. Die Säulen wurden
vor Eintreten des Versagenszeitpunktes wieder entlastet, in (a) sind Spannungs-
Dehnungs-Kurven rein elastisch belasteter Säulen dargestellt, in (b) elastisch-
plastisch belasteter. Es handelt sich um Messkurven der Messreihe 3 (vergleiche
Abbildung 4.17). Die angegebenen Durchmesser beziehen sich auf die Durchmes-
ser auf halber Säulenhöhe.
dung 4.16 (a) dargestellten, repräsentativen Spannungs-Dehnungs-Kurven.
Der Versagenszeitpunkt der Säulen ist jeweils an den fehlenden Daten-
punkten der Kurven zu erkennen. Die Druckfestigkeit der Säulen variiert
(a) (b)
Abb. 4.16: Spannungs-Dehnungs-Kurven von Druckversuchen an Säulen aus Glaskohlenstoff
mit unterschiedlichen Durchmessern, welche bis zum Eintreten des Versagens ge-
testet wurden. In (a) sind repräsentative Kurven der Druckversuche dargestellt. In
(b) ist eine Vergrößerung des Spannungs-Dehnungs-Bereichs gezeigt, in welchem
das Versagen der Säulen eintritt, es sind alle Messkurven dargestellt. Das Versagen
kann anhand der fehlenden Datenpunkte auf den jeweiligen Messkurven ermittelt
werden. Es handelt sich um Messkurven der Messreihe 3 (vergleiche Abbildung
4.17). Die angegebenen Durchmesser beziehen sich auf die Durchmesser auf hal-
ber Säulenhöhe.
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zwischen ∼3,3 GPa und ∼4,7 GPa, wobei die geringste Festigkeit für die
größte Säule mit einem Durchmesser von ∼11,7 µm beobachtet wird, die
höchste Festigkeit für die Säule mit ∼0,9 µm. Eine Variation der Steifig-
keit ist im Spannungs-Dehnungs-Diagramm nicht zu beobachten. In Ab-
bildung 4.16 (b) ist eine Vergößerung des Spannungs-Dehnungs-Bereichs
dargestellt, in welchem Versagen der Säulen eintritt, wobei in dieser Abbil-
dung alle aufgenommenen Messkurven dargestellt sind. Es ist zu beobach-
ten, dass die größten Säulen (Durchmesser ∼11,7 µm) direkt nach Eintreten
der plastischen Verformung bei ∼10 % Dehnung versagen. Mit sinkendem
Säulendurchmesser vergrößert sich der Dehnungsbereich, welcher auf dem
Maximalspannungsniveau durchlaufen wird, das heißt der Bereich der plas-
tischen Verformung. Die größte Bruchdehnung wird für die kleinsten Säulen
(Durchmesser ∼0,6 µm und ∼0,9 µm) beobachtet.
Für eine genauere Untersuchung der Bruchfestigkeit und des Elastizitäts-
moduls der Säulen aus Glaskohlenstoff sind in Abbildung 4.17 diese beiden
Größen als Funktion des Säulendurchmessers dargestellt. Es wurden insge-
samt drei Messreihen durchgeführt, wobei die Säulen in Messreihe 1 mit ei-
ner anderen Charge des Fotolacks IP-Dip hergestellt wurden, als die Säulen
aus den Messreihen 2 und 3. Darüber hinaus variiert das Verhältnis aus Höhe
und Durchmesser der einzelnen Messreihen zwischen ∼2,3 und ∼3,3 (sie-
he Tabelle A.9 im Anhang). Diese unterschiedlichen Höhe/Durchmesser-
Verhältnisse resultieren aus den unterschiedlich starken Schrumpfungspro-
zessen während der Pyrolyse, wie in Abbildung 4.14 für die Messreihen 1
und 3 zu beobachten. Die Säulen aus Messreihe 1 zeigen eine gleichmä-
ßige Schrumpfung der Höhe sowie des Durchmessers, während die Säulen
aus Messreihe 2 und 3 eine stärker ausgeprägte Schrumpfung der Höhe im
Vergleich zum Durchmesser aufweisen. In Bezug zur Druckfestigkeit sind
sowohl höhere Werte für die Säulen der Messreihen 2 und 3 im Vergleich
zur Messreihe 1 zu beobachten, als auch höhere Werte für die Messreihe 2
im Vergleich zu Messreihe 3. Das heißt sowohl die Charge des Fotolacks
als auch das Höhe/Durchmesser-Verhältnis beeinflussen die Druckfestig-
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(a) (b)
Abb. 4.17: (a) Druckfestigkeit und (b) Elastizitätsmodul von Säulen aus Glaskohlenstoff als
Funktion ihres Durchmessers. Die angegebenen Werte des Durchmessers beziehen
sich auf die Durchmesser auf halber Säulenhöhe, die Auswertung des Elastizitäts-
moduls erfolgte jedoch mit dem Durchmesser an der Säulenoberfläche (vergleiche
Abschnitt 3.4.2). Es sind gemittelte Werte von mindestens 2 (Druckfestigkeit) be-
ziehungsweise 3 (Elastizitätsmodul) Messungen angegeben, Ausnahmen hiervon
sind die Druckfestigkeiten von Messreihe 1, Durchmesser ∼1,1 µm und Messrei-
he 2, Durchmesser ∼0,9 µm, hier wurde jeweils nur eine Messung durchgeführt.
Die Fehlerbalken repräsentieren die Standardabweichungen der Mittelwerte. Das
Verhältnis aus Höhe und Durchmesser der einzelnen Messreihen beträgt für Mess-
reihe 1 ∼3,0, Messreihe 2 ∼2,3 und Messreihe 3 ∼3,3.
keit. Darüber hinaus ist eine steigende Druckfestigkeit für kleinere Säulen-
durchmesser zu beobachten. Die charakteristischen Werte der Messergeb-
nisse sind in Tabelle A.16 im Anhang angegeben. In Messreihe 1 liegen die
Druckfestigkeiten der Säulen mit Durchmessern von∼2,6 µm bis∼16,1 µm
auf einem konstanten Niveau von∼1,3 GPa, Säulen mit einem Durchmesser
von∼1,1 µm zeigen eine Druckfestigkeit von∼4,3 GPa, welche im gleichen
Bereich liegt wie die Festigkeiten aus Messreihe 3 (Durchmesser ∼0,6 µm
bis ∼5,4 µm). In Messreihe 3 ist eine geringere Festigkeit von ∼3,3 GPa für
Säulen mit einem Durchmesser von ∼11,7 µm zu beobachten. Die Festig-
keitssteigerung mit sinkendem Säulendurchmesser ist wiederum zu kleinen
Säulen verschoben bei Messreihe 2; hier werden hohe Festigkeiten von
∼6,6 GPa für Säulen mit Durchmessern von ∼0,6 µm bis ∼2,3 µm beob-
achtet. Der gemessene Elastizitätsmodul in den Messreihen 2 und 3 liegt
auf einem konstanten Niveau für alle durchgeführten Messungen mit einem
Mittelwert von 42,5±3,0 GPa. Bei Messreihe 1 wurde ein steigender Elas-
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tizitätsmodul von ∼29,0 GPa auf ∼38,5 GPa für Säulen mit Durchmessern
von ∼1,1 µm ermittelt.
Ramanuntersuchungen an zwei Säulen aus Messreihe 1 und Messreihe 3
ergeben die in Abbildung 4.18 dargestellten Spektren. Es bilden sich zwei
Abb. 4.18: Raman Spektren pyrolysierter Säulen aus Glaskohlenstoff aus Messreihe 1 und
Messreihe 3.
Peaks in den Spektren aus, einer bei∼1350 1/cm sowie einer bei∼1600 1/cm.
Zwischen den Spektren der beiden Messreihen sind keine Unterschiede zu
beobachten: sowohl die Positionen der beiden Peaks (1345 1/cm, 1598 1/cm)
als auch das Verhältnis der Intensität beider Peak-Maxima sind unverändert.
In Abbildung 4.19 sind HIM-Aufnahmen von zwei Säulen aus Glaskohlen-
stoff mit einem Durchmesser von ∼1,0 µm dargestellt. In (a) ist eine Säule
gezeigt, die nicht getestet wurde, in (b) und (c) eine Säule, die elastisch-
plastisch belastet wurde, jedoch vor Eintreten des Versagenszeitpunkts wie-
der entlastet wurde (vergleiche Abbildung 4.15 (b)). Weder in der Gesamt-
ansicht der Säule nach elastisch-plastischer Belastung (b) noch in der ver-
größerten Ansicht (c) ist ein Unterschied zu der nichtbelasteten Säule (a)
zu erkennen. Abbildung 4.20 zeigt HIM-Aufnahmen von zwei unterschied-
lich großen Säulen aus Glaskohlenstoff, welche bis zum Versagen getestet
wurden. Es ist sprödes Versagen beider Säulen zu beobachten, wobei bei
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(a) (b) (c)
Abb. 4.19: HIM-Aufnahmen von zwei unterschiedlichen Säulen aus Glaskohlenstoff mit
Durchmesser ∼1,0 µm. Die Säule in (a) wurde nicht getestet; die Säule in (b), (c)
wurde elastisch-plastisch belastet, jedoch vor Eintreten des Versagenszeitpunktes
wieder entlastet. In (b) ist die gesamte elastisch-plastisch belastete Säule darge-
stellt, in (c) eine vergrößerte Ansicht. Es handelt sich um Säulen aus Messreihe 3.
der kleineren Säule (a) der Säulenfuß noch vollständig vorhanden ist, bei
der größeren Säule (b) ist dieser nur noch in Teilen vorhanden. Bei Unter-
suchung einer vergrößerten Ansicht der Bruchoberfläche ist für die beiden
unterschiedlichen Säulengrößen eine vergleichbare Oberflächenstruktur zu
erkennen ((c), (d)).
Die Ergebnisse der FE Simulationen an Mikrodrucksäulen aus Glaskoh-
lenstoff sind in den Abbildungen 4.21 und 4.22 dargestellt. Bei der in Ab-
bildung 4.21 dargestellten experimentell ermittelten Messkurve handelt es
sich um die direkt im Nanoindenter gemessene Kraft-Verschiebungs-Kurve
ohne Korrektur der Verschiebung anhand des Ansatzes von Sneddon (Glei-
chung 3.3). Folglich beziehen sich die dargestellten Verschiebungen aus den
FE Simulationen ebenfalls auf die Gesamtverschiebung uGesamt (vergleiche
Abbildung 3.16). Beim Vergleich der FE Simulationen mit unterschiedlich
dicken Zwischenschichten aus Glaskohlenstoff zwischen Säule und Silizi-
umwafer (Abbildung 4.21 (a)) werden vergleichbare Simulationsergebnisse
für alle Schichtdicken sowie für eine Simulation ohne Zwischenschicht aus
Glaskohlenstoff beobachtet. Die simulierten Kraft-Verschiebungs-Kurven
zeigen jedoch eine höhere Steifigkeit als die experimentell ermittelte Mess-
kurve. Werden mit Gleichung 3.12 die Verschiebungswerte ermittelt, wel-
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(a) (b)
(c) (d)
Abb. 4.20: HIM-Aufnahmen von Säulen aus Glaskohlenstoff, welche über das Eintreten des
Versagenszeitpunktes hinweg getestet wurden. Durchmesser (a), (c) ∼0,9 µm und
(b), (d) ∼5,4 µm. Es handelt sich um Säulen aus Messreihe 3.
(a) (b)
Abb. 4.21: Ergebnisse der FE Simulationen an Säulen aus Glaskohlenstoff und Vergleich zu
einer repräsentativen, experimentell ermittelten Kraft-Verschiebungs-Kurve, zur
Untersuchung des Einflusses (a) einer Zwischenschicht aus Glaskohlenstoff sowie
(b) der Elastizitätsmoduln von Glaskohlenstoff und Silizium. Die Simulationen
wurden für eine Säule mit einem oberen Säulendurchmesser von 2,3 µm durchge-
führt, die dargestellte experimentelle Kurve entspricht der Messkurve einer Säule
mit Durchmesser ∼2,4 µm (Durchmesser auf halber Säulenhöhe). Es handelt sich
um eine Messkurve aus Messreihe 3.
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che der Siliziumwafer bei Belastung der Säule aufnimmt (vergleiche Ab-
bildung 3.16), ist eine gute Übereinstimmung zwischen den FE Simulatio-
nen und den Experimenten zu beobachten. Bei einer Gesamtverschiebung
uGesamt von 500 nm beträgt die Waferverschiebung in den FE Simulationen
∼6 % der Gesamtverschiebung, bei den Experimenten wurde ein Anteil von
∼4 % ermittelt (Gleichungen 3.3 und 3.4). Werden die FE Simulationen
verglichen in welchen unterschiedliche Elastizitätsmoduln von Glaskohlen-
stoff und Silizium angewendet wurden (Abbildung 4.21 (b)), ist ein geringer
Einfluss des Elastizitätsmoduls von Silizium zu beobachten, jedoch ein stär-
kerer Einfluss des Elastizitätsmoduls von Glaskohlenstoff. Bei geringeren
Werten beider Elastizitätsmoduln ist jeweils eine geringere Steigung der si-
mulierten Kraft-Verschiebungs-Kurven zu beobachten. Der Wert des Elasti-
zitätsmoduls von Silizium wurde um 20 % (104 GPa) und 30 % (91 GPa)
reduziert, der Elastizitätsmodul von Glaskohlenstoff wurde zu 42,5 GPa
(Mittelwert aller Messungen aus Messreihe 2 und 3) und 39,9 GPa (Mit-
telwert der Mikrodrucksäulen aus Messreihe 3 mit Durchmesser ∼2,4 µm)
festgesetzt. Zur Untersuchung des Einflusses unterschiedlicher Verhältnisse
aus Säulenhöhe und Säulendurchmesser sind in Abbildung 4.22 sowohl die
von Mises-Vergleichsspannung (a), (b) als auch der Mehrachsigkeitsfaktor
des Spannungszustands (c), (d) (definiert als das Verhältnis aus hydrosta-
tischer Spannung und von Mises-Vergleichsspannung) für zwei Säulen mit
unterschiedlichen Aspektverhältnissen dargestellt. Die Dehnung der Säu-
len beträgt jeweils 12 %. Sowohl die von Mises-Vergleichsspannung als
auch der Faktor für die Mehrachsigkeit des Spannungszustands weisen für
beide Säulen vergleichbare Verläufe und Verteilungen auf. Die von Mises-
Vergleichsspannung weist jedoch für die hohe Säule (Abbildung 4.22 (b))
einen um den Faktor ∼1,22 höheren Maximalwert auf im Vergleich zur
niedrigen Säule (Abbildung 4.22 (a)).
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Abb. 4.22: Ergebnisse der FE Simulationen an Säulen aus Glaskohlenstoff zur Untersuchung
des Einflusses unterschiedlicher Verhältnisse aus Säulenhöhe und -durchmesser.
In (a) und (b) ist die von Mises-Vergleichsspannung dargestellt, in (c) und (d) der
Faktor für die Mehrachsigkeit des Spannungszustands, definiert als das Verhältnis
aus hydrostatischer Spannung und von Mises-Vergleichsspannung. Das Verhältnis
aus Säulenhöhe und Säulendurchmesser beträgt in (a) und (c) ∼2,3, in (b) und (d)
∼3,3. Die Dehnung der Säulen beträgt 12%. Die Farbskalen direkt oberhalb der
Einzelabbildungen entsprechen jeweils beiden darunterliegenden Einzelabbildun-
gen, d. h. (a) und (b) gemeinsam sowie (c) und (d) gemeinsam.
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4.1.4 Mechanische Eigenschaften der
Glaskohlenstoff-Strukturen
Zusätzlich zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften des Glaskoh-
lenstoffs wurden Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff mit unterschiedli-
chen Größen in situ im REM auf Druck belastet, wobei die Druckversuche
weggesteuert erfolgten. Die Glaskohlenstoff-Strukturen wurden mit dersel-
ben Charge des Fotolacks IP-Dip hergestellt, wie die Mikrodrucksäulen
aus den Messreihen 2 und 3 (Abschnitt 4.1.3). Die resultierenden Span-
nungs-Dehnungs-Kurven sind in Abbildung 4.23 dargestellt. Die einzel-
nen Messungen der jeweiligen Strukturgrößen weisen eine deutliche Streu-
ung des Kurvenverlaufs sowie der Messwerte auf. Zu Beginn der Belas-
tung (nach Durchlaufen des Bereichs der Ausrichtungsungenauigkeiten) ist
linear-elastisches Materialverhalten für alle Strukturen zu beobachten, wel-
ches durch eintretendes Versagen beendet wird. Das Versagensverhalten ist
jedoch unterschiedlich stark ausgeprägt; einzelne Strukturen der kleinsten
Tetraederstruktur (Balkenlänge ∼800 nm) sowie alle Strukturen der mitt-
leren Tetraederstruktur (Balkenlänge ∼1250 nm) zeigen ein abruptes Ab-
sinken der Druckspannung auf nahezu Null (schwarze und magentafarbene
Kurve in (a), alle Kurven in (b)). Bei den übrigen Strukturen mit Balken-
länge ∼800 nm, in (a), ist das Versagen durch einen stufenweisen Prozess
gekennzeichnet, welcher ebenfalls mit einem deutlichen Absinken der ge-
messenen Druckspannung endet. Das Versagensverhalten der größten Tetra-
ederstrukturen (Balkenlänge ∼1730 nm, in (c)) unterscheidet sich vom Ver-
halten der kleineren Strukturen. Das Absinken der Druckspannung infolge
des Strukturversagens erfolgt stufenweise bis auf sehr kleine Druckspan-
nungen, im Anschluss daran werden erneut zwei weitere deutliche Anstiege
der gemessenen Druckspannung beobachtet, welche jeweils ebenfalls durch
ein stufenweises Absinken beendet werden. Es ist zu beachten, dass die
größten Strukturen bis zu einer Maximaldehnung von ∼40–50 % belastet
wurden, die kleineren Strukturen nur bis zu einer Maximaldehnung von
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Abb. 4.23: Spannung-Dehnungs-Kurven von Glaskohlenstoff-Tetraederstrukturen unter-
schiedlicher Größen, Balkenlänge (a) ∼800 nm, (b) ∼1250 nm, (c) ∼1730 nm. Die
Balkendurchmesser betragen (a) ∼220 nm, (b) ∼290 nm, (c) ∼300 nm (vergleiche
Tabelle A.10 im Anhang). Es sind Einzelmessungen dargestellt, wobei eine starke
Variation zwischen den einzelnen Messungen zu beobachten ist.
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∼30–40 %. Werden die bei einer Strukturgröße erreichten Maximalspan-
nungen miteinander verglichen, ist für die kleinsten Strukturen mit einer
Balkenlänge von ∼800 nm ein Unterschied um einen Faktor von ∼2,9 zwi-
schen den einzelnen Messungen zu beobachten, für Strukturen mit einer
Balkenlänge von∼1250 nm um einen Faktor von∼2,0 sowie für Strukturen
mit einer Balkenlänge von ∼1730 nm um einen Faktor von ∼1,6.
Die unterschiedlichen Versagensverhalten der Strukturen sind in den Abbil-
dungen 4.24 und 4.25 zu erkennen. In Abbildung 4.24 sind die Spannungs-
Dehnungs-Diagramme von zwei unterschiedlichen Strukturen mit einer
Balkenlänge von ∼800 nm dargestellt, jeweils mit in situ Momentaufnah-
men des Tests. In Abbildung 4.24 (a) ist eine Struktur mit geringer Festig-
(a) (b)
Abb. 4.24: Spannung-Dehnungs-Kurven von Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff mit
einer Balkenlänge von ∼800 nm. Oberhalb der Diagramme sind in situ Moment-
aufnahmen des Tests dargestellt und die dazugehörigen Dehnungswerte sind durch
Kreise markiert. In (a) ist eine Struktur mit einer geringen Druckfestigkeit darge-
stellt (σmax = 422,8 MPa), in (b) eine Struktur mit einer hohen Druckfestigkeit
(σmax = 942,6 MPa). Zur besseren Sichtbarkeit ist der Maximalwert der Ordina-
tenachse der Diagramme an die jeweilige Druckfestigkeit angepasst.
keit (σmax = 422,8 MPa) dargestellt, in Abbildung 4.24 (b) eine Struktur mit
hoher Festigkeit (σmax = 942,6 MPa). Fortschreitendes Versagen der Struk-
turen ist jeweils anhand von wenig Datenpunkten auf den Spannungs-Deh-
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nungs-Kurven zu beobachten sowie anhand von in situ Momentaufnahmen
des Tests, welche oberhalb der Diagramme dargestellt sind. Die Struktur mit
geringer Festigkeit, in (a), zeigt ein Versagen der oberen Strukturhälfte, wel-
ches sich über einen zweistufigen Prozess verteilt. Die untere Strukturhälfte
ist zum Zeitpunkt des Entlastens noch vollständig erhalten. Die Struktur mit
hoher Festigkeit, in (b), zeigt ebenfalls einen zweistufigen Versagenspro-
zess, wobei katastrophaleres Versagen der Struktur beobachtet wird. Nach
der zweiten Versagensstufe (∼24 % Dehnung) ist nur noch etwa ein Viertel
der Struktur erhalten, wobei das Versagen über die gesamte Strukturhö-
he zu beobachten ist. Die wahre Druckspannung zu diesem Zeitpunkt ist
folglich um etwa einen Faktor 4 höher als die im Diagramm aufgetragene
Ingenieursspannung. Abbildung 4.25 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurve
einer Tetraederstruktur mit einer Balkenlänge von ∼1730 nm mit Moment-
aufnahmen des in situ Tests. Der mehrstufige Versagensprozess ist deutlich
zu erkennen. Nach jedem Spannungsabfall ist weiteres Strukturversagen
zu beobachten, wobei das Versagen über den gesamten Strukturquerschnitt
verläuft und einzelne Strukturlagen brechen.
Abb. 4.25: Spannung-Dehnungs-Kurve einer Tetraederstruktur aus Glaskohlenstoff mit einer
Balkenlänge von ∼1730 nm. Oberhalb des Diagramms sind in situ Momentauf-
nahmen des Tests dargestellt und die dazugehörigen Dehnungswerte sind durch
Kreise markiert.
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Zur genaueren Analyse der Druckfestigkeiten sowie der Struktursteifigkei-
ten sind in Abbildung 4.26 diese beiden Größen als Funktion der Struktur-
dichte aufgetragen. Zusätzlich ist die während des Druckversuchs dissipierte
Energie im Diagramm dargestellt. Die Dichte der Tetraederstrukturen steigt
Abb. 4.26: Gemittelte Druckfestigkeiten und Struktursteifigkeiten der unterschiedlich großen
Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff als Funktion der Strukturdichte. Zusätz-
lich sind Mittelwerte der während der Druckversuche dissipierten Energie aufge-
tragen, die maximalen Verschiebungswerte betrugen 1 µm (∼800 nm Balkenlän-
ge), 1,5 µm (∼1250 nm Balkenlänge) und 3 µm (∼1730 nm Balkenlänge). Es sind
gemittelte Werte von mindestens drei Messungen angegeben, die Standardabwei-
chung wird durch die Fehlerbalken repräsentiert. Die Zuordnung zu den jeweiligen
Strukturgrößen ist oberhalb des Diagramms durch Pfeile markiert.
mit sinkender Balkenlänge (∼1730 nm zu ∼800 nm) um einen Faktor ∼2,3
an, gleichzeitig steigen jedoch auch die Druckfestigkeit und die Steifigkeit
der Strukturen um einen Faktor von ∼5,0 beziehungsweise ∼3,2 an. Die
während der Druckversuche dissipierte Energie sinkt gegenläufig dazu um
einen Faktor von∼3,5 ab. Hierbei müssen jedoch die unterschiedlichen ma-
ximalen Dehnungswerte der verschiedenen Strukturgrößen berücksichtigt
werden (vergleiche Abbildung 4.23).
Die Verformung der Strukturen vor Eintreten des Strukturversagens wurde
genauer untersucht (vergleiche Abschnitt 3.4.5, Abbildung 3.13) und die
Ergebnisse sind in Abbildung 4.27 für die kleinste sowie die größte Tetra-
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(a) (b)
(c) (d)
Abb. 4.27: Verformung der Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff vor Eintreten des Struk-
turversagens als Funktion der Dehnung (untere Abszissenachse) sowie der Ver-
schiebung (obere Abszissenachse). In (a) und (c) ist die Bewegung der Struktur-
mitte (Gesamtstruktur) und der Mitte der unteren Strukturhälfte dargestellt, in (b)
und (d) der Höhenunterschied der unteren Strukturhälfte und der beiden mittleren
Strukturlagen. Die Balkenlängen der Strukturen betragen (a), (b) ∼800 nm, (c), (d)
∼1730 nm. Es sind jeweils gemittelte Werte von mindestens 3 Messungen ange-
geben, die Fehlerbalken repräsentieren die Standardabweichungen der einzelnen
Messungen.
ederstruktur dargestellt. Für beide Strukturgrößen ist eine stärkere Bewe-
gung der Strukturaußenpunkte in vertikaler als in horizontaler Richtung zu
beobachten, wobei der Anstieg der Bewegung näherungsweise linear über
der Dehnung erfolgt. Darüber hinaus ist eine homogene Verformung der
Strukturen anhand der vergleichbaren Höhenänderungen der unteren Struk-
turhälfte und der beiden mittleren Strukturlagen zu beobachten. Dies gilt
insbesondere für die kleinen Tetraederstrukturen. Entsprechend der Bewe-
gung der Strukturaußenpunkte, erfolgt die Höhenänderung näherungsweise
linear über der Dehnung. Werden mit der absoluten Höhenänderung und der
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Bewegung der Außenpunkte in horizontaler Richtung Längs- und Querdeh-
nungen berechnet, können Querkontraktionszahlen der Tetraederstrukturen
abgeschätzt werden (ν = εhoriz.quer /εHöhelängs ). Diese betragen für die Strukturen mit
∼800 nm Balkenlänge 0,16±0,01 und für die Strukturen mit ∼1730 nm
Balkenlänge 0,21±0,08.
Wird die Höhenänderung der Tetraederstrukturen über den Zeitpunkt des
teilweisen Strukturversagens hinaus gemessen, wie in Abbildung 4.28 dar-
gestellt, ist eine elastische Rückverformung des verbleibenden Strukturan-
teils zu beobachten. Die Rückverformung der unteren Strukturhälfte kann
anhand der erneut ansteigenden Höhe beobachtet werden (grüne Datenkur-
ve in Abbildung 4.28). Die Höhe der mittleren Strukturlagen kann aufgrund
des Versagens der oberen Strukturhälfte zu diesem Zeitpunkt nicht mehr
gemessen werden (vergleiche rote Datenkurve). Die Messung der Höhenän-
derung erfolgte für dieselbe Tetraederstruktur wie die in Abbildung 4.24 (a)
gezeigte Struktur. Das Versagen der oberen Strukturhälfte, welches zur elas-
tischen Rückverformung der unteren Strukturhälfte führt, kann in der blau
umrahmten Momentaufnahme des in situ Tests beobachtet werden.
In Abbildung 4.29 sind Bruchbilder getesteter Strukturen mit einer Balken-
länge von∼800 nm dargestellt. In (a) und (b) sind Gesamtansichten der ver-
bleibenden Strukturen dargestellt, jeweils eine Struktur mit geringer Druck-
festigkeit und eine mit hoher Druckfestigkeit. Bei der Struktur mit geringer
Druckfestigkeit ist ausschließlich die obere Strukturhälfte gebrochen, die
untere Strukturhälfte ist noch intakt. Zusätzlich sind Bruchstücke der versa-
genden oberen Hälfte noch vorhanden. Im Gegensatz dazu zeigt die Struktur
mit hoher Festigkeit, in (b), katastrophaleres Versagen, die obere Struktur-
hälfte fehlt vollständig, die untere Strukturhälfte ist ebenfalls nur noch in
Teilen vorhanden. Werden Nahaufnahmen gebrochener Balken der Struk-
turen mit geringer und hoher Festigkeit betrachtet (dargestellt in (c), (d)),
ist ebenfalls ein Unterschied zu erkennen. Die Struktur mit geringer Fes-
tigkeit zeigt unterschiedliche Bruchflächen (jeweils mit gelben und roten
Ellipsen in Abbildung 4.29 (c) markiert), zum einen zerklüftete, unregel-
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Abb. 4.28: Höhenänderung der unteren Strukturhälfte und der beiden mittleren Strukturlagen
einer Tetraederstruktur aus Glaskohlenstoff mit einer Balkenlänge von ∼800 nm
als Funktion der Dehnung, über das Eintreten von teilweisem Strukturversagen
hinaus. Die intakte untere Strukturhälfte zeigt eine elastische Rückverformung im
Anschluss an das Versagen der oberen Strukturlage (markiert durch einen schwar-
zen Pfeil). Bei der Tetraederstruktur handelt es sich um die in Abbildung 4.24 (a)
gezeigte Struktur, das teilweise Strukturversagen ist in der blau umrahmten Mo-
mentaufnahme des in situ Tests zu erkennen.
mäßige Bruchflächen (rot markiert), zum anderen ebene Bruchflächen mit
geringen Höhenunterschieden (gelb markiert). Die Struktur, welche eine ho-
he Druckfestigkeit im Druckversuch zeigte, besitzt nur ebene Bruchflächen
mit geringen Höhenunterschieden.
4.2 Einfluss von Metallbeschichtungen auf die
mechanischen Eigenschaften
Um die Homogenität von Metallbeschichtungen auf Tetraederstrukturen
zu untersuchen sowie die Metallschichtdicke zu messen, wurden TEM-
Aufnahmen von Balkenquerschnitten hergestellt. In Abbildung 4.30 sind
zwei TEM-Aufnahmen einzelner Balkenquerschnitte einer Al-beschichteten
Struktur aus stationärer Konfiguration (vergleiche Abschnitt 3.3.2, Abbil-
dung 3.5 (a)) mit einer nominellen Schichtdicke von 81 nm dargestellt. Die
Metallbeschichtung ist jeweils durch den dunkleren Kontrastes zu erken-
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(a) (b)
(c) (d)
Abb. 4.29: HIM-Aufnahmen von getesteten Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff mit ei-
ner Balkenlänge von ∼800 nm. In (a) und (b) sind Gesamtansichten der versagten
Strukturen dargestellt, in (a) eine Struktur, die eine geringe Druckfestigkeit im
Druckversuch zeigte, in (b) eine Struktur mit einer hohen Druckfestigkeit. In (c)
und (d) sind Nahaufnahmen gebrochener Balken gezeigt, in (c) der Struktur mit
geringer Druckfestigkeit, in (d) der Struktur mit hoher Druckfestigkeit. In (c) sind
die zu beobachtenden unterschiedlichen Bruchflächen mit gelben (ebene Bruchflä-
chen) und roten Ellipsen (zerklüftete, unregelmäßige Bruchflächen) gekennzeich-
net.
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(a) (b)
Abb. 4.30: TEM-Aufnahmen Al-beschichteter Strukturen der stationären Beschichtungskon-
figuration [81]. Die nominelle Schichtdicke beträgt 81 nm. Es sind Balken aus
unterschiedlichen Lagen der Tetraederstruktur gezeigt: in (a) ein Balken aus der
Strukturmitte, in (b) ein Balken des Strukturbodens, welcher im 3D-DLW Prozess
direkt auf das Glassubstrat geschrieben wurde und somit während des Magne-
tronsputterprozesses nicht beschichtet werden konnte.
nen. Die unterschiedlichen Schichtdicken auf den einzelnen Seiten eines
Balkens aus der Strukturmitte sind deutlich sichtbar (Abbildung 4.30 (a)),
auf der oberen sowie der rechten Balkenseite sind dickere Schichten zu er-
kennen als auf der linken und unteren Balkenseite [81]. Es ist allerdings
auch auf der Unterseite eine dünne Metallschicht anhand eines dunkleren
Kontrastes auszumachen [81]. Diese dünne Metallschicht auf der Balken-
unterseite wird ebenfalls deutlich im Vergleich zu einer Balkenseite ohne
Beschichtung, wie in Abbildung 4.30 (b) zu sehen. Hierbei handelt es sich
um einen Balken, welcher während des 3D-DLW Prozesses direkt auf das
Glassubstrat geschrieben wurde und somit während des Magnetronsputter-
verfahrens auf der Unterseite nicht beschichtet werden konnte (vergleiche
Abbildung A.5 im Anhang). Nach der Einbettung in das Epoxidharzmateri-
al befindet sich hier nun eine Polymer/Polymer-Grenzfläche aus Epoxidharz
und IP-Dip, welche keine Kontrastunterschiede erkennen lässt [81].
Abbildung 4.31 zeigt Balkenquerschnitte einer Struktur, welche in der ro-
tierenden Konfiguration (vergleiche Abschnitt 3.3.2, Abbildung 3.5 (b)) mit
Aluminium beschichtet wurde, wobei die nominelle Schichtdicke 205 nm
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beträgt. Die Querschnitte der Balken sind in Bezug zu ihrer jeweiligen Lage
in der Tetraederstruktur angeordnet, die erste Lage bezieht sich hierbei auf
die am höchsten liegenden Balken (vergleiche rot eingerahmte Balken in
Abbildung A.4 sowie Abbildung A.5 im Anhang), die weiteren Lagen sind
die jeweils tiefer liegenden Horizontalbalken der Struktur von oben nach
unten (vergleiche Abbildung A.5 im Anhang). Es ist sowohl eine Abnahme
Abb. 4.31: TEM-Aufnahmen einer Al-beschichteten Struktur der rotierenden Beschich-
tungskonfiguration mit einer nominellen Schichtdicke von 205 nm (Balkenlänge
5 µm) [81]. Die Balkenquerschnitte sind in Bezug zu ihrer jeweiligen Lage in der
Tetraederstruktur angeordnet (vergleiche Abbildung A.5 im Anhang).
der Schichtdicke von Lage eins zu Lage vier zu beobachten (d. h. von oben
nach unten), als auch von außen nach innen [81]. Die jeweils oben- und
außenliegenden Flächen der Balken weisen dickere Metallschichten auf, die
dicksten Schichten sind auf den Oberflächen der Balken aus der ersten Lage
abgeschieden. Die Schichtdicken auf den Balkenoberflächen von Tetraeder-
strukturen mit Balkenlängen von 5 µm und 12,5 µm sind im Anhang in Ab-
bildung A.6 dargestellt [81]. Die Abnahme der Schichtdicke vom Äußeren
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in das Innere der Struktur ist ausgeprägter für die kleinere Struktur (5 µm)
im Vergleich zur großen (12,5 µm) [81]. Ein direkter Vergleich der statio-
nären und rotierenden Beschichtungskonfiguration zeigt, dass infolge der
rotierenden Beschichtung alle Außenflächen der Struktur eine dickere ab-
geschiedene Metallschicht aufweisen, infolge der stationären Beschichtung
hauptsächlich die Balkenoberflächen der obenliegenden Balken (vergleiche
Abbildung A.4 im Anhang) [81].
Auch anhand von HIM-Aufnahmen kann die geringere Schichtdicke auf
der Balkenunterseite gezeigt werden, wie in Abbildung 4.32 für getestete
und gebrochene Strukturen zu sehen. Die Metallbeschichtung ist durch den
helleren Kontrast zu erkennen, welcher auf den Balkenunterseiten infolge
des dort sichtbaren Polymers deutlich abnimmt. In (a) und (b) sind Te-
traederstrukturen mit jeweils 35 nm Inconel 600 beziehungsweise Ti-6Al-
4V-Beschichtung dargestellt, in (c) mit 81 nm Al-Beschichtung sowie in
(d) mit 205 nm Al-Beschichtung. Mit steigender Schichtdicke scheint die
Schichtkonformität abzunehmen, die Kontrastunterschiede zwischen den
Balkenoberseiten und -unterseiten erscheinen für die 205 nm dicken Al-
Beschichtung am stärksten sowie für die 35 nm dicken Beschichtungen am
schwächsten.
Um den Einfluss der unterschiedlichen Metallbeschichtungen auf die me-
chanischen Eigenschaften der Strukturen zu untersuchen, wurden Druck-
versuche im Nanoindenter durchgeführt. Im Folgenden beziehen sich ange-
gebene Metallschichtdicken immer auf nominelle Werte. Der Einfluss un-
terschiedlicher Beschichtungsmaterialien sowie unterschiedlicher Schicht-
dicken auf das mechanische Verhalten der Tetraederstrukturen wird deutlich
in Abbildung 4.33 (a). Es sind gemittelte Spannungs-Dehnungs-Kurven bis
zum Versagen der Strukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm dargestellt;
sowohl für reine Polymerstrukturen (OWB-Strukturen) als auch für Struktu-
ren mit unterschiedlichen Metallbeschichtungen. Elastisch-plastisches Ma-
terialverhalten wird für alle Strukturen beobachtet, wobei ein Anstieg der
Druckfestigkeit [81], der Struktursteifigkeit sowie der maximalen Dehnung
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(a) (b)
(c) (d)
Abb. 4.32: HIM-Aufnahmen getesteter Tetraederstrukturen mit einer Balkenlänge von 7,5 µm
und unterschiedlichen Metallbeschichtungen. (a) 35 nm Inconel 600, (b) 35 nm Ti-
6Al-4V, (c) 81 nm Aluminum, (d) 205 nm Aluminium. Die Schichtdickenvariation
erscheint mit zunehmender Schichtdicke stärker ausgeprägt, was anhand des deut-
licheren Kontrastunterschieds von Balkenoberseite und -unterseite zu erkennen
ist. Bereiche in welchen gute Schichtkonformität beobachtet wird, sind mit grünen
Kreisen und Ellipsen gekennzeichnet, Bereiche mit schlechter Schichtkonformität
mit roten.
(a) (b)
Abb. 4.33: Gemittelte Spannungs-Dehnungs-Kurven von Tetraederstrukturen mit einer
Balkenlänge von 5 µm mit unterschiedlichen Metallbeschichtungen. In (a) sind
Absolutwerte der Spannungen dargestellt, in (b) ist die Spannung dividiert durch
die Strukturdichte gezeigt. Es sind Mittelwerte von zwei (81 nm Al, 35 nm Inconel
600) beziehungsweise drei Tests (Polymer, 35 nm Ti-6Al-4V, 205 nm Al, 240 nm
Inconel 600) angegeben, die Standardabweichung der Tests ist anhand von farblich
hinterlegten Flächen gekennzeichnet. In Anlehnung an [81].
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bis zum Bruch infolge aller Metallbeschichtungen im Vergleich zu OWB-
Polymerstrukturen ermittelt wurde. Die höchste Druckfestigkeit wird bei ei-
ner 240 nm dicken Beschichtung mit Inconel 600 beobachtet (∼19,3 MPa),
welches die dickste abgeschiedene Metallschicht ist. Diese Strukturen wei-
sen gleichzeitig jedoch auch die geringsten maximalen Dehnungen der
metallbeschichteten Strukturen von ∼6,8 % auf, die übrigen beschichte-
ten Strukturen zeigen eine maximale Dehnung im Bereich von ∼7,9 %
bis ∼9,3 %. Auffallend ist der Vergleich zwischen Strukturen mit einer
205 nm dicken Aluminiumbeschichtung sowie einer 35 nm dicken Inconel
600-Beschichtung. Diese Strukturen weisen vergleichbare Druckfestigkei-
ten auf, wobei die Inconel 600-Schichtdicke nur ∼17 % der Aluminium-
schichtdicke beträgt. Werden die Strukturen mit 35 nm dicken Schichten
unterschiedlicher Metalle verglichen (Inconel 600 und Ti-6Al-4V) ist die
hohe Druckfestigkeit infolge der Inconel 600 Beschichtung ebenfalls zu be-
obachten, diese liegt um einen Faktor ∼1,5 höher als die Druckfestigkeit
einer gleich dicken Beschichtung aus Ti-6Al-4V. Werden die Druckfestig-
keiten der Tetraederstrukturen mit gleichem Beschichtungsmaterial und zu-
nehmenden Schichtdicken verglichen (81 nm und 205 nm Al; 35 nm und
240 nm Inconel 600), ist ein Anstieg der Druckfestigkeit und Strukturstei-
figkeit bei gleichzeitiger Abnahme der Bruchdehnung zu beobachten.
In Abbildung 4.33 (b) sind die Daten derselben Druckversuche dargestellt
wie in Abbildung 4.33 (a), hier ist jedoch die Spannung dividiert durch die
Strukturdichte, d. h. spezifische Festigkeiten, als Funktion der Dehnung auf-
getragen. Die Werte der Strukturdichte wurden mit den nominellen Schicht-
dicken berechnet und sind im Anhang in Tabelle A.13 aufgelistet. Die spe-
zifischen Druckfestigkeiten der verschieden beschichteten Tetraederstruktu-
ren weisen eine deutlich geringere Variation auf als die Absolutwerte [81].
Im Vergleich zu den reinen Polymerstrukturen ist nur die spezifische Fes-
tigkeit der Strukturen mit 35 nm Inconel 600-Beschichtung höher, die der
Strukturen mit 81 nm Al und 35 nm Ti-6Al-4V liegt im gleichen Bereich,
die spezifischen Festigkeiten mit dickeren Metallschichten (205 nm Al und
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240 nm Inconel 600) liegen niedriger. In Bezug zur spezifischen Steifigkeit
der Strukturen ist ebenfalls ein geringerer Einfluss der Metallbeschichtun-
gen zu beobachten im Vergleich zu den Absolutsteifigkeiten. Die Strukturen
mit 35 nm Ti-6Al-4V weisen eine vergleichbare spezifische Struktursteifig-
keit auf, die übrigen Metallbeschichtungen verringern die spezifische Stei-
figkeit der Strukturen im Vergleich zu reinen Polymerstrukturen. Bei einem
Vergleich der spezifischen Festigkeiten der Tetraederstrukturen mit glei-
chem Beschichtungsmaterial aber unterschiedlichen Schichtdicken (81 nm
und 205 nm Al; 35 nm und 240 nm Inconel 600) ist ein Absinken der spe-
zifischen Festigkeit mit steigender Schichtdicke zu beobachten. Die spezi-
fische Struktursteifigkeit der Al-beschichteten Strukturen liegt im gleichen
Bereich (∼0,59 MPa/(kg/m3)), die spezifische Steifigkeit der Strukturen mit
240 nm Inconel 600 liegt deutlich tiefer als die der 35 nm beschichteten
(∼0,31 MPa/(kg/m3) und ∼0,67 MPa/(kg/m3)).
Der Einfluss unterschiedlicher Strukturgrößen auf das mechanische Ver-
halten der metallbeschichteten Tetraederstrukturen wird in Abbildung 4.34
deutlich. Abbildung 4.34 (a) zeigt gemittelte Spannungs-Dehnungs-Kurven
von Tetraederstrukturen unterschiedlicher Größen mit einer Aluminumbe-
schichtung von 81 nm, jeweils bis zum Versagenszeitpunkt. Für alle Struk-
turen ist elastisch-plastisches Materialverhalten zu beobachten sowie eine
geringe Variation zwischen einzelnen Messungen. Nach dem Erreichen des
Maximalspannungsniveaus ist ebenfalls stabile Verformung für alle Struk-
turen zu beobachten, wobei der Dehnungsbereich, welcher auf dem Niveau
der Maximalspannung durchlaufen wird, mit zunehmender Strukturgröße
abnimmt. Zusätzlich nimmt die maximal erreichbare Dehnung bis zum
Bruch mit zunehmender Strukturgröße ab. Die Tetraederstruktur mit einer
Balkenlänge von 5 µm weist eine Maximaldehnung von ∼9,3 % auf, wel-
che bis auf ∼3,2 % sinkt bei einer Balkenlänge von 12,5 µm. Steifigkeit und
Druckfestigkeit nehmen ebenfalls mit zunehmender Balkenlänge ab, wobei
die Druckfestigkeit der kleinsten Struktur (5 µm Balkenlänge) bei∼8,7 MPa
liegt, die der größten Struktur (12,5 µm Balkenlänge) bei ∼2,4 MPa.
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(a) (b)
Abb. 4.34: (a) Gemittelte Spannungs-Dehnungs-Kurven von Tetraederstrukturen unterschied-
licher Größen mit einer Al-Beschichtung von 81 nm. Es sind Mittelwerte von zwei
(Balkenlänge 5 µm und 10 µm) beziehungsweise drei Tests (Balkenlänge 7,5 µm
und 12,5 µm) angegeben, die Standardabweichung ist anhand von farblich hinter-
legten Flächen gekennzeichnet. (b) Mittelwerte der maximalen Druckfestigkeit
dividiert durch die Strukturdichte der Tetraederstrukturen mit unterschiedlichen
Metallbeschichtungen als Funktion ihrer Größe. Die Größe wird hierbei charakte-
risiert durch das Verhältnis aus Balkenlänge und äquivalentem Balkendurchmesser
der reinen Polymerstrukturen, die Metallbeschichtung wird in dieser Zuordnung
vernachlässigt. Die Balkenlänge der jeweiligen Strukturen ist oberhalb des Dia-
gramms durch Pfeile markiert. Die Fehlerbalken repräsentieren die Standardab-
weichung von mindestens zwei Tests.
In Abbildung 4.34 (b) sind die spezifischen Druckfestigkeiten (Druckfes-
tigkeit dividiert durch die Strukturdichte) als Funktion der Strukturgröße
dargestellt. Die Größe wird hierbei charakterisiert durch das Verhältnis
aus Balkenlänge und äquivalentem Balkendurchmesser der reinen Poly-
merstrukturen, die Metallbeschichtung wird in dieser Zuordnung vernach-
lässigt. Der äquivalente Balkendurchmesser berechnet sich als Durchmesser
eines runden Querschnitts mit der gleichen Querschnittsfläche wie der tat-
sächliche rechteckige Querschnitt der Strukturbalken (Abmessungen siehe
Tabelle A.12 im Anhang). Die Zuordnung zu den jeweiligen Strukturgrö-
ßen ist aus Tabelle 4.3 ersichtlich sowie oberhalb des Diagramms in Bezug
auf die Balkenlänge durch Pfeile markiert. Das Verhältnis aus Balkenlän-
ge und äquivalentem Balkendurchmesser sinkt mit zunehmender Struktur-
größe. Folglich besitzen größere Strukturen kleinere Balkenquerschnitte in
Bezug zur Balkenlänge im Vergleich zu kleineren Strukturen. Die spezi-
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Tab. 4.3: Balkenlänge, äquivalenter Balkendurchmesser und Verhältnis der beiden Werte der
polymeren Tetraederstrukturen mit unterschiedlichen Größen.
Balkenlänge Äquiv. Durchmesser Balkenlänge/





fische Druckfestigkeit aller Tetraederstrukturen sinkt mit zunehmendem
Balkenlänge/Balkendurchmesser-Verhältnis und somit mit zunehmender
Strukturgröße ab. Die spezifische Festigkeit der Strukturen mit 240 nm Inco-
nel 600-Beschichtung weist für alle Strukturen den geringsten Wert auf. Für
die beiden kleinen Strukturen (Balkenlänge 5 µm und 7,5 µm) zeigt die spe-
zifische Festigkeit der Strukturen mit 35 nm Inconel 600-Beschichtung den
höchsten Wert, für die beiden größeren Strukturen (Balkenlänge 10 µm und
12,5 µm) mit 35 nm Ti-6Al-4V-Beschichtung. Das Verhältnis aus höchster
und niedrigster Festigkeit bleibt dabei etwa konstant für alle Strukturgrößen,
die höchste Festigkeit liegt jeweils um einen Faktor von ∼2,3 höher als die
niedrigste.
In Abbildung 4.35 sind HIM-Aufnahmen getesteter Tetraederstrukturen mit
35 nm Inconel 600, 205 nm Al sowie 240 nm Inconel 600-Beschichtung
dargestellt, jeweils für die Tetraederstrukturen mit einer Balkenlänge von
5 µm und 10 µm. Für die Strukturen mit 5 µm Balkenlänge und 35 nm so-
wie 205 nm Metallbeschichtung wird Strukturversagen durch Brüche an den
Knoten sowie im Verlauf der Balken beobachtet. Bei einer Metallbeschich-
tung von 240 nm Inconel 600 ist ein deutlich ausgeprägteres Strukturver-
sagen zu beobachten, wobei ausschließlich Brüche an den Strukturknoten
zu erkennen sind. Bei den größeren Strukturen (10 µm) sind bei 35 nm und
205 nm dicken Beschichtungen ebenfalls hauptsächlich an den Strukturkno-
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Abb. 4.35: HIM-Aufnahmen getesteter Tetraederstrukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm
((a)–(c)) sowie 10 µm ((d)–(f)). Die Metallbeschichtungen der gezeigten Struktu-
ren sind: (a), (d) 35 nm Inconel 600, (b), (e) 205 nm Aluminium, (c), (f) 240 nm
Inconel 600. Brüche im Verlauf der Strukturbalken sind durch rote Pfeile gekenn-
zeichnet, Brüche an Strukturknoten sind in (a) und (b) durch gelbe Kreise mar-
kiert, in (c)–(f) wurden die Brüche an Strukturknoten aufgrund der Vielzahl von
Brüchen nicht markiert. (a) in Anlehnung an [81].
ten Brüche zu beobachten, nicht im Verlauf der Strukturbalken. Bei einer
240 nm dicken Metallbeschichtung wird katastrophales Strukturversagen
beobachtet.
Nahaufnahmen der Strukturknoten mit unterschiedlichen Metallbeschich-
tungen sind in Abbildung 4.36 dargestellt. Bei Metallbeschichtungen mit
Inconel 600 können mögliche Kerbausrundungen an den Strukturknoten
der Strukturen mit 5 µm Balkenlänge beobachtet werden, bei den größe-
ren Strukturen erscheinen die Kerben ebenfalls leicht ausgerundet, jedoch
weniger deutlich. Für die anderen Beschichtungsmaterialien (Ti-6Al-4V,
Aluminium) werden keine Kerbausrundungen beobachtet.
Aufgrund der beobachteten Festigkeitssteigerung der Strukturen infolge von
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(a) (b) (c)
(d) (e)
Abb. 4.36: Nahaufnahmen der Strukturknoten getesteter Tetraederstrukturen mit unter-
schiedlichen Metallbeschichtungen und unterschiedlichen Strukturgrößen (HIM-
Aufnahmen). (a), (d) 35 nm Inconel 600, (b), (e) 240 nm Inconel 600, (c) 205 nm
Aluminium. (a)–(c) Strukturen mit Balkenlänge von 5 µm; (d), (e) Strukturen mit
Balkenlänge von 12,5 µm. Mögliche Kerbausrundungen sind mit magentafarbenen
Kreisen markiert. Auch bei den großen Strukturen mit Inconel 600-Beschichtung
((d), (e)) erscheinen die Kerben an den Knoten leicht ausgerundet, jedoch weniger
deutlich, weshalb auf eine Markierung verzichtet wurde. (a) in Anlehnung an [81].
Wärmebehandlungen (vergleiche Abschnitt 4.1.2) sowie einer Kerbformop-
timierung durch Beschichtungen mit Inconel 600 wurden Tetraederstruktu-
ren im Anschluss an eine Wärmebehandlung von 200 ◦C/15 min mit einer
100 nm dicken Inconel 600-Beschichtung versehen und getestet. Es wurden
nur Tetraederstrukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm untersucht. In Ab-
bildung 4.37 sind Spannungs-Dehnungs-Kurven dieser Untersuchungen ge-
zeigt, wobei spezifische Festigkeiten dargestellt sind. Elastisch-plastisches
Materialverhalten ist für alle Strukturen zu beobachten, wobei die spezifi-
sche Festigkeit der beschichteten Strukturen (100 nm Inconel 600) durch
eine dem Beschichtungsvorgang vorangehende Wärmebehandlung weiter
erhöht werden kann (Faktor∼1,4), die spezifische Festigkeit der polymeren
WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) liegt jedoch um einen zusätzlichen Fak-
tor von ∼2,8 höher. Neben der spezifischen Festigkeit ist auch die spezi-
fische Struktursteifigkeit der polymeren WB-Strukturen höher als die der
Tetraederstrukturen mit Inconel 600-Beschichtung. Die maximal erreichba-
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Abb. 4.37: Gemittelte Spannung/Dichte-Dehnungs-Kurven von unterschiedlichen Tetraeder-
strukturen (Balkenlänge 5 µm): WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), OWB-Strukturen
mit 100 nm Inconel 600-Beschichtung, sowie WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) mit
anschließender 100 nm Inconel 600-Beschichtung. Mittelwerte beziehen sich auf
mindestens 3 Tests, die Standardabweichungen der einzelnen Tests sind anhand
von farblich hinterlegten Flächen gekennzeichnet. Die Spannungswerte sind di-
vidiert durch die Strukturdichte aufgetragen, d. h. es sind spezifische Festigkeiten
dargestellt.
re Dehnung liegt für die OWB-Strukturen mit Inconel 600-Beschichtung am
höchsten mit ∼17,4 %.
HIM-Aufnahmen der getesteten Strukturen mit 100 nm Inconel 600-Be-
schichtung, sowohl ohne als auch mit vorangegangener Wärmebehandlung
sind in Abbildung 4.38 (a) und (b) dargestellt. Für die OWB-Struktur mit
100 nm Inconel 600-Beschichtung sind sowohl Brüche an den Struktur-
knoten als auch im Verlauf der Strukturbalken zu beobachten. Für die be-
schichtete WB-Struktur (200 ◦C/15 min) wird ausgeprägtes Strukturversa-
gen hauptsächlich an den Knoten beobachtet. In Abbildung 4.38 (c) ist ei-
ne Nahaufnahme eines Strukturknotens einer beschichteten WB-Tetraeder-
struktur (200 ◦C/15min) abgebildet, wobei eine mögliche Kerbformausrun-
dung zu erkennen ist (vergleichbar zu Abbildung 4.36 (a), (b)).
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(a) (b) (c)
Abb. 4.38: HIM-Aufnahmen getesteter Tetraederstrukturen mit 100 nm Inconel 600-
Beschichtung: (a) OWB-Struktur; (b), (c) WB-Struktur (200 ◦C/15min). In (a)
und (b) ist das Bruchverhalten der Strukturen zu erkennen, wobei in (a) Brüche
im Verlauf der Strukturbalken mit roten Pfeilen gekennzeichnet sind, ausgewähl-
te Brüche an Strukturknoten mit gelben Kreisen. In (b) ist sprödes Versagen der
Struktur hauptsächlich an den Strukturknoten zu beobachten. In (c) ist eine Nah-
aufnahme eines Strukturknotens einer beschichteten WB-Struktur dargestellt,







Der Einfluss unterschiedlicher Belastungsarten auf das mechanische Ver-
halten der Strukturen wurde anhand von in situ Versuchen im REM unter-
sucht. Der Fokus der Untersuchungen lag hierbei auf dem Verformungs- und
Schädigungsverhalten der Strukturen. Es wurden sowohl unterschiedliche
3D Mikroarchitekturen untersucht, als auch der Einfluss unterschiedlicher
Basismaterialien infolge variierender Herstellungsschritte der Strukturen.
Zunächst wird in Abschnitt 5.1 der Einfluss unterschiedlicher Belastungsge-
schwindigkeiten auf das mechanische Verhalten polymerer Strukturen be-
schrieben. In Abschnitt 5.2 wird anschließend das Verhalten der Strukturen
unter zyklischer Belastung dargestellt.
5.1 Dehnratenabhängigkeit
Monotone Druckversuche bei drei unterschiedlichen Verschiebungsraten
(20 nm/s, 100 nm/s und 500 nm/s) zu einer maximalen Verschiebung von
5 µm wurden an den Strukturen durchgeführt; jeweils für OWB-Strukturen
und WB-Strukturen nach einer Wärmebehandlung von 200 ◦C/15 min. Span-
nungs-Dehnungs-Kurven dieser Messungen sind für die unterschiedlichen
OWB-Strukturen in Abbildung 5.1 dargestellt (in Anlehnung an [105]). Die
entsprechenden Spannungs-Dehnungs-Kurven der WB-Strukturen befinden
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(a) (b)
(c) (d)
Abb. 5.1: Spannungs-Dehnungs-Kurven unterschiedlicher OWB-Strukturen zur Visualisie-
rung des Einflusses variierender Belastungsgeschwindigkeiten. (a) Honigwaben-
struktur, (b) hexagonale Struktur, (c) kubische Struktur, (d) Tetraederstruktur. In
Anlehnung an [105].
sich im Anhang in Abbildung A.7. Es ist elastisch-plastisches Material-
verhalten bis zum Erreichen der Maximalspannung für alle Strukturen und
Verschiebungsraten zu beobachten. Nach Erreichen der Druckfestigkeit ist
ein Absinken der gemessenen Druckspannung zu beobachten, für höhe-
re Dehnungswerte steigt die Druckspannung jedoch erneut geringfügig an.
Das am stärksten ausgeprägte Absinken der Druckspannung nach Errei-
chen der Druckfestigkeit wird für die hexagonalen Strukturen beobachtet
(in Abbildung 5.1 (b)). Die Honigwabenstrukturen (in Abbildung 5.1 (a))
zeigen ein stufenweises Absinken der Spannung in diesem Bereich sowie
einen ausgeprägten verfestigenden Verformungsbereich vor Erreichen der
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Druckfestigkeit. Die kubische Struktur sowie die Tetraederstruktur zeigen
vergleichbare Verläufe. Eine detailliertere Analyse des Verformungsverhal-
tens der unterschiedlichen Strukturen erfolgt in Abschnitt 5.2.
Für die einzelnen Architekturen ist der Verlauf der Spannungs-Dehnungs-
Kurven für alle drei untersuchten Verschiebungsraten vergleichbar. Die er-
reichten Druckfestigkeiten der OWB-Strukturen variieren jedoch geringfü-
gig zwischen den einzelnen Verschiebungsraten, wie in Abbildung 5.2 (a)
zu beobachten ist (in Anlehnung an [105]). In Abbildung 5.2 (b) sind die
erreichten Druckfestigkeiten für die WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) ab-
gebildet. Tabelle A.19 im Anhang listet die Unterschiede der Druckfes-
(a) (b)
Abb. 5.2: Druckfestigkeit der unterschiedlichen Strukturen als Funktion der Dehnrate, (a)
OWB-Strukturen und (b) WB-Strukturen (200 ◦C/15 min). Die untersuchten Ver-
schiebungsraten während des Druckversuchs betragen jeweils 20 nm/s, 100 nm/s
und 500 nm/s, wodurch aufgrund der unterschiedlichen Größen der Strukturen un-
terschiedliche Dehnraten resultieren. Es sind gemittelte Werte von mindestens 2
Tests angegeben, die Fehlerbalken repräsentieren die Standardabweichung. (a) In
Anlehnung an [105].
tigkeiten jeweils in Bezug zur Druckfestigkeit bei 500 nm/s auf. Für die
OWB-Strukturen sind nur geringe Unterschiede der Druckfestigkeit für die
beiden Verschiebungsraten von 100 nm/s und 500 nm/s zu beobachten; die
Druckfestigkeiten bei 20 nm/s liegen um einen Faktor 0,77–0,85 niedriger
im Vergleich zur Verschiebungsrate von 500 nm/s. Bei den WB-Strukturen
ist kein Trend der Druckfestigkeitsunterschiede bei variierenden Verschie-
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bungsraten zu beobachten; diese liegen für die einzelnen Strukturen in ei-
nem vergleichbaren Bereich.
5.2 Verhalten unter zyklischer Belastung
Die Strukturen wurden zusätzlich zu monotonen auch zyklischen Druck-
versuchen unterzogen, um die Energiedissipation sowie das Verhalten un-
ter wiederholter Belastung zu untersuchen. Die Beschreibung der einzel-
nen Versuche erfolgte in Abschnitt 3.4.5. Alle Versuche wurden in situ im
REM durchgeführt, wodurch das Verformungsverhalten der Strukturen ana-
lysiert werden kann. Im Folgenden (Abschnitt 5.2.1) wird zunächst das
allgemeine Verhalten der Strukturen anhand der WB-Tetraederstrukturen
(200 ◦C/15 min) beschrieben. Im Anschluss daran werden die zyklischen
Versuche zu einer fixierten Maximalverschiebung von 5 µm über 20 durch-
geführte Zyklen zusammengefasst (Abschnitt 5.2.2). In Abschnitt 5.2.3 fol-
gen die Druckversuche unter ansteigender zyklischer Belastung zu einer
maximalen Verschiebung von 5 µm. Es wurden sowohl unterschiedliche
Mikroarchitekturen untersucht, als auch der Einfluss unterschiedlicher Ba-
sismaterialien (OWB-Strukturen, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), 10 nm
Al2O3-Beschichtung und 100 nm Al2O3-Beschichtung).
5.2.1 Allgemeines Verhalten
Abbildung 5.3 zeigt repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von WB-
Tetraederstrukturen nach einer Wärmebehandlung von 200 ◦C/15 min, so-
wohl die Messkurve eines monotonen Druckversuchs (schwarze, gestrichel-
te Linie) als auch eines Druckversuchs unter ansteigender zyklischer Be-
lastung (rotgefärbte, durchgezogene Linien) (in Anlehnung an [105]). Dar-
über hinaus sind in situ Momentaufnahmen der Struktur unter ansteigen-
der zyklischer Belastung oberhalb des Diagramms dargestellt. In Abbil-
dung 5.4 ist ein repräsentatives Spannungs-Dehnungs-Diagramm eines zy-
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klischen Druckversuchs zu einer fixierten Maximaldehnung gemeinsam mit
in situ Momentaufnahmen des Tests dargestellt (in Anlehnung an [105]).
Abb. 5.3: Repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von WB-Tetraederstrukturen
(200 ◦C/15 min) sowie in situ Momentaufnahmen des Versuchs. Die gestrichelte,
schwarze Linie zeigt das Verhalten einer Struktur unter monotoner Belastung, die
durchgezogenen, roten Linien das Verhalten unter schrittweise ansteigender zykli-
scher Belastung. Es ist eine sehr gute Übereinstimmung der beiden Messmethoden
zu beobachten. Die Momentaufnahmen zeigen die Struktur während der ansteigen-
den zyklischen Belastung bei unterschiedlichen Dehnungswerten: ∼2,5 %, ∼11,1 %
und ∼25,8 % (von links nach rechts). Ausgewählte geknickte Balken sind in den
Momentaufnahmen mit blauen Pfeilen gekennzeichnet. In Anlehnung an [105].
Es ist elastisch-plastisches Materialverhalten bis zum Erreichen des maxi-
malen Spannungswerts bei einer einmaligen Belastung bis zur Maximal-
verschiebung von 5 µm zu beobachten (schwarze, gestrichelte Linie in Ab-
bildung 5.3 und 1. Zyklus in Abbildung 5.4). Eine nominelle maximale
Verschiebung von 5 µm entspricht bei einer nominellen Strukturhöhe von
17,3 µm einer maximalen Dehnung von 28,9 %; dieser Wert gilt jedoch nur
ohne Berücksichtigung der Ausrichtungsungenauigkeiten zwischen Inden-
ter und Struktur. Im Folgenden beziehen sich angegebene Dehnungswer-
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Abb. 5.4: Repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurve einer WB-Tetraederstruktur
(200 ◦C/15 min) unter zyklischer Belastung zu einer fixierten Maximaldehnung
sowie in situ Momentaufnahmen des Versuchs. Zur besseren Übersichtlichkeit sind
nur ausgewählte Zyklen dargestellt, wobei die ansteigende Zyklenzahl durch einen
grauen Pfeil hervorgehoben wird. Die Momentaufnahmen zeigen die Struktur im
vollständig entlasteten Zustand nach bestimmten Zyklen: 1. Zyklus, 10. Zyklus und
20. Zyklus (von links nach rechts). In Anlehnung an [105].
te jeweils auf die Werte nach Berücksichtigung dieser Ausrichtungsunge-
nauigkeiten. Der maximale Spannungswert, d. h. die Druckfestigkeit, wird
bei ∼11 % Dehnung erreicht, wobei im folgenden Verlauf der Spannungs-
Dehnungs-Kurve ein starkes Absinken der gemessenen Spannung beobach-
tet wird. Anhand der Momentaufnahmen in Abbildung 5.3 kann einsetzen-
des Knicken der vertikalen Balken bei Erreichen der Druckfestigkeit beob-
achtet werden (mittlere Aufnahme bei einer Dehnung von ∼11 %, aufge-
wählte geknickte Balken sind durch blaue Pfeile markiert). Auf der rechten
Momentaufnahme ist die Struktur bei einer Dehnung von ∼25,8 % darge-
stellt (bei maximaler Dehnung), hier ist deutliches Knicken der Vertikalbal-
ken zu beobachten (ausgewählte geknickte Balken sind durch blaue Pfei-
le markiert). Im Gegensatz dazu ist bei einer Dehnung von ∼2,5 % (linke
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Momentaufnahme) kein Balkenknicken zu erkennen. Nach Entlastung der
Struktur ist eine deutliche Rückverformung anhand der geringen bleibenden
Dehnung bei 0 MPa Spannung zu erkennen. Diese Rückverformung kann
auch in der linken Momentaufnahme in Abbildung 5.4 beobachtet werden,
welche die Struktur nach Entlastung im Anschluss an den 1. Zyklus der
zyklischen Verformung zeigt. Darüber hinaus zeigen die Belastungs- und
Entlastungskurven der Versuche eine Hysterese, wodurch Energiedissipati-
on zu erkennen ist. Wird die Spannungs-Dehnungs-Kurve der monotonen
Belastung mit dem Spannungs-Dehnungs-Verhalten unter ansteigender zy-
klischer Belastung verglichen, ist eine gute Übereinstimmung der beiden
unterschiedlichen Belastungen zu erkennen. Bei zyklischer Belastung der
Struktur bis zur maximalen Verschiebung (Abbildung 5.4) ist eine Verklei-
nerung der Hysteresekurve mit ansteigender Zyklenzahl zu beobachten. Die
ausgeprägteste Reduktion dieser Hysteresekurve ist hierbei vom 1. zum 2.
Zyklus zu erkennen. Bei höheren Zyklenzahlen stabilisiert sich die Hys-
teresekurve und weist eine konstante Größe auf (vergleiche insbesondere
15. und 20. Zyklus). Dieses Verhalten spiegelt sich auch in den Moment-
aufnahmen oberhalb des Spannungs-Dehnungs-Diagramms wider, welche
die Struktur nach vollständiger Entlastung nach dem 1. Zyklus, 10. Zyklus
und 20. Zyklus zeigen. Das Erscheinungsbild der Struktur, und insbesonde-
re ihre Höhe, variiert stärker zwischen 1. und 10. Zyklus (linke und mittlere
Momentaufnahme) als zwischen 10. und 20. Zyklus (mittlere und rechte
Momentaufnahme). Eine starke Rückverformung der Tetraederstruktur ist
jedoch selbst nach 20 Zyklen Belastung zu erkennen.
Die verschiedenen Strukturen weisen vergleichbare Eigenschaften im Span-
nungs-Dehnungs-Verlauf auf, wie bereits in Abschnitt 5.1, Abbildung 5.1
festzustellen ist. Aufgrund der unterschiedlichen Architekturen sind jedoch
auch Unterschiede des Verhaltens zu beobachten, welche in den beiden fol-
genden Abschnitten 5.2.2 und 5.2.3 aufgezeigt werden. Darüber hinaus wer-
den für Tetraederstrukturen aus unterschiedlichen Basismaterialien die Va-
riationen des Verhaltens ebenfalls in den beiden Abschnitten dargestellt.
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5.2.2 Zyklische Belastung zu fixierter
Maximalverschiebung
Polymere Strukturen ohne Wärmebehandlung
Abbildung 5.5 zeigt die Messergebnisse der zyklischen Druckversuche mit
20 durchgeführten Zyklen zu einer maximalen Verschiebung von 5 µm für
unterschiedliche OWB-Strukturen (in Anlehnung an [105]). In (a) ist die
dissipierte Energie dividiert durch die Masse der Strukturen aufgetragen, d.
h. die spezifische dissipierte Energie Ûdiss. Werden die akkumulierten Ûdiss
(a) (b)
Abb. 5.5: Messergebnisse der zyklischen Versuche an unterschiedlichen OWB-Strukturen als
Funktion der Zyklenzahl. Die Strukturen wurden 20 Zyklen bis zu 5 µm maximaler
Verschiebung belastet. In (a) ist die dissipierte Energie dividiert durch die Masse
der Strukturen dargestellt, die sternförmigen Datenpunkte bei 20 Zyklen mit den
entsprechenden Querbalken zeigen die akkumulierte Ûdiss über alle Zyklenzahlen.
In (b) sind die verbleibenden Dehnungen nach Entlastung dividiert durch die ma-
ximale Dehnung während des Druckversuchs dargestellt. Es sind gemittelte Werte
von drei Tests angegeben, die Fehlerbalken repräsentieren die Standardabweichung
der Einzeltests. In Anlehnung an [105].
der unterschiedlichen Strukturen verglichen (sternförmige Datenpunkte mit
entsprechenden Querbalken in Abbildung 5.5 (a)) ist der höchste Wert für
die Honigwabenstrukturen zu erkennen, der niedrigste Wert für die hexago-
nalen Strukturen. Bei Untersuchung der Ûdiss als Funktion der Zyklenzahl
ist für alle Strukturen der höchste Wert während des ersten Zyklus zu be-
obachten. Mit zunehmender Zyklenzahl sinkt die Ûdiss, wobei die stärkste
Differenz zwischen zwei einzelnen Zyklen jeweils vom ersten zum zweiten
Zyklus zu beobachten ist. Die Honigwabenstruktur weist das stärkste Ab-
116
5.2 Verhalten unter zyklischer Belastung
sinken auf ∼16 % des Werts aus Zyklus 1 auf. Für größere Zyklenzahlen
weisen insbesondere die kubische und die Tetraederstruktur ein geringeres
Absinken der Ûdiss mit zunehmender Zyklenzahl auf. Werden die Werte aus
1. und 20. Zyklus verglichen, ist ein Absinken auf∼10 % des Anfangswerts
für diese Strukturen zu beobachten, während die Honigwabenstruktur nur
noch∼2 % des Werts aus Zyklus 1 dissipiert, die hexagonale Struktur∼5 %.
Werden die Werte aus Zyklus 15 und 20 verglichen, wird ein Absinken um
∼15 % für die kubische, ∼10 % für die Tetraederstruktur, ∼18 % für die
Honigwabenstruktur und ∼16 % für die hexagonale Struktur ermittelt. Die
charakteristischen Werte der durchgeführten Versuche sind in Tabelle A.20
im Anhang aufgelistet.
Parallel zum Absinken der Ûdiss ist ein Anstieg der verbleibenden Deh-
nung nach Entlastung mit zunehmender Zyklenzahl zu beobachten (Ab-
bildung 5.5 (b)). Die verbleibende Dehnung ist hierbei normiert auf die
maximale Dehnung während des Druckversuchs, da aufgrund der unter-
schiedlichen Strukturgrößen und einer fixierten maximalen Verschiebung
von 5 µm unterschiedliche maximale Dehnungswerte resultieren (nominelle
Werte: 50 % für die Honigwabenstruktur, 20 % für die hexagonale und kubi-
sche Struktur und 28,9 % für die Tetraederstruktur). Vom ersten zum zwei-
ten Zyklus ist ein Anstieg der verbleibenden Dehnung um ∼24 % für die
Honigwaben und die hexagonalen Strukturen und ∼13 % für die kubischen
und die Tetraederstrukturen zu beobachten. Über die gesamten 20 Zyklen
ist ebenfalls eine geringere verbleibende Dehnung bezogen auf die Maxi-
maldehnung für die kubischen und die Tetraederstrukturen zu beobachten,
mit ∼46 % im Vergleich zu ∼59 % bzw. ∼64 % für die Honigwaben- und
die hexagonalen Strukturen.
Globales und lokales Beulen und Knicken der Strukturen sowie der ein-
zelnen Strukturbalken gefolgt von Knotenbrechen kann anhand von in situ
Momentaufnahmen beobachtet werden, wie in Abbildung 5.6 dargestellt (in
Anlehnung an [105]). Bereits nach einem Belastungszyklus ist ein deutli-
ches Schadensbild an den einzelnen Strukturen erkennbar, wie anhand von
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Abb. 5.6: In situ Momentaufnahmen der OWB-Strukturen, (a) Honigwabenstruktur, (b) hexa-
gonale Struktur, (c) kubische Struktur, (d) Tetraederstruktur. Die Aufnahmen zeigen
die Strukturen im maximal belasteten Zustand, d. h. bei einer Verschiebung von
5 µm. In Anlehnung an [105].
HIM-Aufnahmen in Abbildung 5.7 (a)–(d) zu beobachten ist (in Anlehnung
an [105]). Gebrochene Knoten in den Strukturen sind hierbei durch Pfei-
le gekennzeichnet. Im Anschluss an 20 Zyklen Belastung ist eine deutliche
Abb. 5.7: HIM-Aufnahmen von getesteten OWB-Strukturen. Es sind jeweils Aufnahmen nach
einer einmaligen Belastung zur maximalen Verschiebung von 5 µm dargestellt (a)–
(d), sowie Aufnahmen nach 20 Zyklen Belastung (e)–(h). Brüche in den Strukturen
sind bereits nach einmaliger Belastung zu erkennen (durch rote Pfeile markiert),
nach 20 Zyklen Belastung ist bei allen Strukturen ein stärkeres Schadensbild zu
beobachten (bei den Fachwerksstrukturen durch rote Pfeile und Ellipsen markiert).
In Anlehnung an [105].
Verstärkung des Schadensbildes für alle Strukturen zu beobachten, wie in
Abbildung 5.7 (e)–(h) zu erkennen ist. Insbesondere bei der Honigwaben-
struktur ist die Ausgangsstruktur nicht mehr erkennbar, bei der hexagonalen
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Struktur sind die Knoten der unteren Strukturlage nahezu vollständig ge-
brochen. Die Tetraederstruktur erscheint nach 20 Zyklen Belastung die am
besten intakte Struktur zu sein.
Polymere Strukturen nach einer Wärmebehandlung von 200 ◦C/15 min
Wird die Ûdiss als Funktion der Zyklenzahl für die unterschiedlichen WB-
Strukturen nach einer Wärmebehandlung bei 200 ◦C für 15 min analysiert
(Abbildung 5.8 (a)), sind ähnliche Beobachtungen zu machen wie für die
OWB-Strukturen. Die höchste akkumulierte Ûdiss weist die Honigwaben-
(a) (b)
Abb. 5.8: Messergebnisse der zyklischen Versuche an unterschiedlichen WB-Strukturen
(200 ◦C/15 min) als Funktion der Zyklenzahl. Die Strukturen wurden 20 Zyklen
bis zu 5 µm maximaler Verschiebung belastet. In (a) ist die dissipierte Energie divi-
diert durch die Masse der Strukturen dargestellt, die sternförmigen Datenpunkte bei
20 Zyklen mit den entsprechenden Querbalken zeigen die akkumulierte Ûdiss über
alle Zyklenzahlen. In (b) sind die verbleibenden Dehnungen nach Entlastung divi-
diert durch die maximale Dehnung während des Druckversuchs dargestellt. Es sind
gemittelte Werte von drei Tests angegeben (zwei Tests für hexagonale Strukturen),
die Fehlerbalken repräsentieren die Standardabweichung der Einzeltests. Aufgrund
der hohen Standardabweichung (1,27 %) von (verbleibende Dehnung)/(maximale
Dehnung) der Tetraederstrukturen im ersten Zyklus ist diese aus Gründen der Über-
sichtlichkeit nicht vollständig dargestellt.
struktur auf, die kubischen Strukturen und die Tetraederstrukturen zeigen
ein sehr ähnliches Verhalten. Alle Strukturen dissipieren die höchste spe-
zifische Energie während des ersten Zyklus und zeigen ein kontinuierli-
ches Absinken der Ûdiss mit zunehmender Zyklenzahl. Werden für die WB-
Strukturen die Werte aus 1. und 20. Zyklus verglichen, ist ein Absinken
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auf ∼10 % des Anfangswerts für die kubischen und die Tetraederstrukturen
zu beobachten, auf ∼2 % für die Honigwabenstrukturen sowie ∼5 % für
die hexagonale Strukturen, was den gleichen Werten entspricht wie bei den
OWB-Strukturen. Das Absinken der Ûdiss vom 15. zum 20. Zyklus ist hier
jedoch höher für die kubischen und die Tetraederstrukturen mit ∼11 %, im
Vergleich zu ∼1 % für die Honigwaben und die hexagonalen Strukturen.
Die charakteristischen Werte der Messungen sind in Tabelle A.20 im An-
hang aufgelistet.
Werden die verbleibenden Dehnungen dividiert durch die maximalen Deh-
nungen der WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) als Funktion der Zyklenzahl
analysiert, ist eine Veränderung im Vergleich zu den OWB-Strukturen zu
beobachten; die verbleibenden Dehnungen der kubischen und Tetraeder-
strukturen liegen deutlich unterhalb der verbleibenden Dehnungen der Ho-
nigwaben und der hexagonalen Strukturen. Die geringsten bleibenden Deh-
nungen weisen hierbei die Tetraederstrukturen auf. Nach 20 Zyklen Belas-
tung zeigen die Tetraederstrukturen und die kubischen Strukturen ∼16 %
bzw. ∼21 % verbleibende Dehnung bezogen auf die Maximaldehnung, die
Honigwaben und die hexagonalen Strukturen ∼70–80 %. Im Vergleich zum
ersten Zyklus entsprechen diese Werte einem Anstieg um einen Faktor
∼14 für die Tetraederstrukturen, ∼5 für die kubischen und die hexagonalen
Strukturen und ∼2 für die Honigwaben.
Anhand von in situ Momentaufnahmen (Abbildung 5.9) sowie HIM-Auf-
nahmen im Anschluss an die Druckversuche (Abbildung 5.10) kann das
Verformungs- und Versagensverhalten der Strukturen beobachtet werden.
Hierbei sind globales und lokales Knicken und Beulen der Strukturen und
der Strukturbalken in Kombination mit Brüchen in den Strukturen zu erken-
nen. Bereits im ersten Belastungszyklus ist ein deutliches Strukturversagen
zu beobachten, wie in Abbildung 5.10 (a)–(d) zu sehen. Insbesondere die
Honigwabenstruktur zeigt bereits nach einem Zyklus Belastung stark ge-
brochene Strukturwände; bei den Fachwerksstrukturen sind Brüche an den
Strukturknoten zu beobachten, welche durch Pfeile markiert sind. Nach 20
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Abb. 5.9: In situ Momentaufnahmen der WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), (a) Honigwaben-
struktur, (b) hexagonale Struktur, (c) kubische Struktur, (d) Tetraederstruktur. Die
Aufnahmen zeigen die Strukturen im maximal belasteten Zustand, d. h. bei einer
Verschiebung von 5 µm.
Abb. 5.10: HIM-Aufnahmen von getesteten WB-Strukturen (200 ◦C/15 min). Es sind jeweils
Aufnahmen nach einer einmaligen Belastung zur maximalen Verschiebung von
5 µm dargestellt (a)–(d), sowie Aufnahmen nach 20 Zyklen Belastung (e)–(h).
Deutliche Brüche in den Strukturen sind bereits nach einmaliger Belastung zu er-
kennen (bei der kubischen Struktur und der Tetraederstruktur zusätzlich durch rote
Pfeile markiert), nach 20 Zyklen Belastung ist bei allen Strukturen ein stärkeres
Schadensbild zu beobachten.
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Zyklen Belastung ist für alle Strukturen eine Verstärkung des Schadensbilds
zu erkennen (Abbildung 5.10 (e)–(h)); insbesondere die Honigwabenstruk-
tur und die hexagonale Struktur weisen deutliches Versagen auf, jedoch
auch die kubische Struktur und die Tetraederstruktur zeigen eine Vielzahl
an gebrochenen Strukturknoten.
Tetraederstrukturen aus unterschiedlichen Basismaterialien
Abbildung 5.11 zeigt repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von Te-
traederstrukturen aus unterschiedlichen Basismaterialien, in (a) polymere
OWB-Strukturen sowie WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) und in (b) Struktu-
ren mit 10 nm und 100 nm Al2O3-Beschichtung (in Anlehnung an [105]). Es
ist jeweils die Messkurve des ersten Belastungszyklus und die Kurve des 10.
Belastungszyklus gezeigt. Sowohl die Druckfestigkeit als auch die Struktur-
(a) (b)
Abb. 5.11: Repräsentative Spannungs-Dehnungs-Kurven von Tetraederstrukturen aus unter-
schiedlichen Basismaterialien: (a) rein polymere Strukturen (OWB-Struktur und
WB-Struktur (200 ◦C/15 min)), (b) polymere Strukturen mit 10 nm und 100 nm
Al2O3-Beschichtung. Es ist jeweils der 1. und der 10. Zyklus der zyklischen Be-
lastung zu einer maximalen Verschiebung von 5 µm dargestellt. In Anlehnung
an [105].
steifigkeit während des ersten Belastungszyklus steigen deutlich an infol-
ge der Wärmebehandlung und der Al2O3-Beschichtung. Durch die Al2O3-
Beschichtung steigt zusätzlich die Dichte der Tetraederstrukturen, wodurch
die spezifische Druckfestigkeit um einen Faktor ∼1,6 für WB-Strukturen
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(200 ◦C/15 min) ansteigt sowie um ∼3 und ∼6 für 10 nm bzw. 100 nm
Al2O3-beschichtete Strukturen. Die spezifische Steifigkeit steigt gleichzei-
tig um ∼1,3 für WB-Strukturen und um ∼3 bzw. ∼7 für 10 nm und 100 nm
Al2O3-beschichtete Strukturen. Der Spannungsrückgang nach Erreichen der
Druckfestigkeit ist ebenfalls ausgeprägter für die wärmebehandelten und die
beschichteten Strukturen, insbesondere die Tetraederstruktur mit 100 nm
Al2O3-Beschichtung zeigt einen Abfall auf∼2 % ihrer Druckfestigkeit. Mit
10 nm Al2O3-Beschichtung sinkt die Spannung auf ∼9 % der Druckfestig-
keit, bei der WB-Struktur auf ∼40 %. Für diese Strukturen ist zusätzlich
für Dehnungen &20 % ein erneuter Anstieg der Spannung zu beobachten,
für die OWB-Strukturen ist dies nicht der Fall. In diesem Bereich des er-
neuten Spannungsanstiegs zeigen die beiden unterschiedlich beschichteten
Strukturen einen überlappenden Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve.
Die Spannungs-Dehnungs-Kurve des 10. Zyklus weist für alle Tetraeder-
strukturen einen deutlich abweichenden Verlauf zum jeweiligen 1. Zyklus
auf; es ist kein ausgeprägter Anstieg der Spannung für kleine Dehnungen
zu beobachten. Der Anstieg der Spannung zu Werten über Null ist für die
WB-Strukturen bei &3 % Dehnung zu beobachten, für die OWB-Strukturen
bei &10 % sowie für die beschichteten Strukturen bei &23 %.
Abbildung 5.12 (a)–(d) zeigt HIM-Aufnahmen der unterschiedlichen Tetra-
ederstrukturen nach einmaliger Belastung zu 5 µm maximaler Verschiebung
(in Anlehnung an [105]). Für die OWB-Tetraederstruktur (a) sind gekrümm-
te Balken sowie einzelne gebrochene Strukturknoten zu beobachten, die
WB-Struktur (b) zeigt bereits deutlich mehr gebrochene Strukturknoten. Die
beiden beschichteten Strukturen (c), (d) weisen ein deutliches Schadensbild
bereits nach einem Zyklus Belastung auf, es ist sprödes, katastrophales Ver-
sagen der Strukturen zu beobachten. Dieses Verhalten kann auch anhand
der in situ Momentaufnahmen beobachtet werden, wie in Abbildung 5.13
für die Strukturen im maximal belasteten Zustand während eines ersten Be-
lastungszyklus dargestellt (in Anlehnung an [105]). Die beiden polymeren
Strukturen (a), (b) zeigen geknickte Strukturbalken, während bei den be-
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Abb. 5.12: HIM-Aufnahmen von getesteten Tetraederstrukturen aus unterschiedlichen Basis-
materialien (OWB-Strukturen, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), 10 nm und 100 nm
Al2O3-Beschichtung). Es sind jeweils Aufnahmen nach einer einmaligen Belas-
tung zur maximalen Verschiebung von 5 µm dargestellt (a)–(d), sowie Aufnahmen
nach 20 Zyklen Belastung (e)–(h). Brüche an den Strukturknoten der polymeren
Strukturen sind durch rote Pfeile und Ellipsen markiert, geknickte Balken durch
gelbe Pfeile und Ellipsen; nach 20 Zyklen ist ein stärkeres Schadensbild zu er-
kennen als nach einmaliger Belastung. Beschichtete Strukturen zeigen sprödes
Versagen mit geringen Unterschieden im Schadensbild nach einem und nach 20
Zyklen Belastung. In Anlehnung an [105].
Abb. 5.13: In situ Momentaufnahmen von Tetraederstrukturen aus unterschiedlichen Basis-
materialien, (a) OWB-Struktur, (b) WB-Struktur (200 ◦C/15 min), (c) 10 nm, (d)
100 nm Al2O3-Beschichtung. Die Aufnahmen zeigen die Strukturen im maximal
belasteten Zustand, d. h. bei einer Verschiebung von 5 µm. In Anlehnung an [105].
schichteten Strukturen (c), (d) bereits ein deutliches Versagen infolge des
Bruchs der Strukturen eingetreten ist.
In Abbildung 5.12 (e)–(h) sind HIM-Aufnahmen der Tetraederstrukturen
nach 20 Zyklen Belastung dargestellt (in Anlehnung an [105]). Für die po-
lymeren Strukturen ist ein deutlicher Anstieg des Schadensbilds mit einer
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höheren Anzahl deformierter Balken und gebrochener Strukturknoten im
Vergleich zu einmaliger Belastung zu erkennen ((a), (b) und (e), (f)). Die
beiden Al2O3-beschichteten Strukturen zeigen nahezu keine Unterschiede
nach einmaliger Belastung und 20 Zyklen Belastung ((c), (d) und (g), (h)).
In Abbildung 5.14 (a) ist die dissipierte Energie der unterschiedlichen Te-
traederstrukturen dividiert durch ihre Masse als Funktion der Zyklenzahl
während der zyklischen Versuche dargestellt (in Anlehnung an [105]). Wie
(a) (b)
Abb. 5.14: Messergebnisse der zyklischen Versuche an Tetraederstrukturen aus unterschied-
lichen Basismaterialien (OWB-Strukturen, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), mit
10 nm und mit 100 nm Al2O3-Beschichtung) als Funktion der Zyklenzahl. Die
Strukturen wurden 20 Zyklen bis zu 5 µm maximaler Verschiebung belastet. In
(a) ist die dissipierte Energie dividiert durch die Masse der Strukturen dargestellt,
die sternförmigen Datenpunkte bei 20 Zyklen mit den entsprechenden Querbalken
zeigen die akkumulierte Ûdiss über alle Zyklenzahlen. In (b) sind die verbleibenden
Dehnungen nach Entlastung der einzelnen Zyklen dargestellt. Es sind gemittel-
te Werte von drei Tests (OWB-, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min)) bzw. 2 Tests
(10 nm, 100 nm Al2O3-Beschichtung) angegeben, die Fehlerbalken repräsentieren
die Standardabweichung der Einzeltests. Aufgrund der hohen Standardabweichung
der verbleiben Dehnung der WB-Tetraederstrukturen im ersten Zyklus (0,32 %) ist
diese aus Gründen der Übersichtlichkeit nicht vollständig dargestellt. Die Daten-
punkte der OWB-Strukturen und WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) sind dieselben
wie in Abbildung 5.5 und 5.8 und wurden zur besseren Vergleichbarkeit noch
einmal dargestellt. In Anlehnung an [105].
bereits für die Strukturen mit unterschiedlicher 3D Mikroarchitektur zu be-
obachten war, wird der größte Energiebetrag während des ersten Belas-
tungszyklus dissipiert. Insbesondere die Al2O3-beschichteten Strukturen
zeigen hohe Ûdiss während des ersten Zyklus. Jedoch bereits ab dem zwei-
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ten Belastungszyklus ist eine höhere Ûdiss für die beiden polymeren Struk-
turen zu beobachten, wobei die Werte der WB-Strukturen höher liegen als
die der OWB-Strukturen. Die Struktur mit 100 nm Al2O3-Beschichtung er-
reicht während des zweiten Zyklus nur ∼1 % der Ûdiss des ersten Zyklus,
mit 10 nm Al2O3 ∼5 %. Die akkumulierte Ûdiss über alle 20 Zyklen (stern-
förmige Datenpunkte mit entsprechenden Querbalken in Abbildung 5.14
(a)) ist höher für die polymeren Strukturen im Vergleich zu den Al2O3-
beschichteten. Die WB-Strukturen weisen die höchste akkumulierte Ûdiss
auf. Werden die Werte des 15. und des 20. Zyklus verglichen, ist ein ver-
gleichbarer Rückgang der Ûdiss für alle Tetraederstrukturen zu beobach-
ten. Dieser beträgt ∼10 % und ∼11 % für die OWB-Strukturen und WB-
Strukturen (200 ◦C/15 min) sowie ∼9 % und ∼15 % mit 10 nm und 100 nm
Al2O3-Beschichtung. Die charakteristischen Werte der Messungen sind in
Tabelle A.21 im Anhang aufgelistet.
Die verbleibenden Dehnungen der unterschiedlichen Tetraederstrukturen
während der zyklischen Belastung als Funktion der Zyklenzahl sind in Ab-
bildung 5.14 (b) dargestellt (in Anlehnung an [105]). Die Al2O3-beschich-
teten Strukturen weisen eine hohe und konstante verbleibende Dehnung
während der gesamten 20 Zyklen auf (∼18–23 %). Die beiden polymeren
Strukturen weisen geringere bleibende Dehnungen auf, mit einem Anstieg
der bleibenden Dehnung mit zunehmender Zyklenzahl. Der Anstieg vom
ersten zum 20. Zyklus erfolgt hierbei mit einem Faktor von ∼2 für die
OWB-Strukturen und ∼14 für die WB-Strukturen. Der Absolutwert der
bleibenden Dehnung der WB-Strukturen nach 20 Zyklen Belastung zeigt
jedoch einen sehr geringen Wert mit ∼4 %. Die geringeren verbleibenden
Dehnungen der WB-Strukturen im Vergleich zu den OWB-Strukturen wer-
den auch anhand von Abbildung 5.15 deutlich. Hier sind in situ Momentauf-
nahmen zweier Strukturen dargestellt [105], jeweils im entlasteten Zustand
nach dem ersten, dem 10. sowie dem 20. Zyklus. Für beide Strukturen ist
eine deutliche Rückverformung und geringe verbleibende Dehnungen zu
beobachten, jedoch zeigen die WB-Strukturen eine stärkere Rückverfor-
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Abb. 5.15: In situ Momentaufnahmen von polymeren Tetraederstrukturen (OWB-Struktur,
WB-Struktur (200 ◦C/15 min)) im entlasteten Zustand [105]. OWB-Struktur: (a),
(c), (e); WB-Struktur: (b), (d), (f). Die Aufnahmen zeigen die Strukturen im ent-
lasteten Zustand jeweils nach dem ersten ((a), (b)), 10. ((c), (d)) und 20. ((e), (f))
Belastungszyklus zu einer maximalen Verschiebung von 5 µm.
mung als die OWB-Strukturen.
In Abbildung 5.16 ist die Struktursteifigkeit der Tetraederstrukturen als
Funktion der Zyklenzahl dargestellt (in Anlehnung an [105]). Für alle Struk-
turen wird die höchste Steifigkeit während des ersten Zyklus beobachtet. Die
beschichteten Strukturen zeigen einen deutlichen Rückgang der Steifigkeit
im zweiten Belastungszyklus und geringe Variationen während der folgen-
den Zyklen. Die Struktursteifigkeit der polymeren Strukturen nimmt konti-
nuierlich während der gesamten 20 Zyklen ab. Während der ersten beiden
Belastungszyklen liegt die Steifigkeit der WB-Tetraederstrukturen oberhalb
der Steifigkeit der OWB-Strukturen; ab dem 4. Zyklus ist die Strukturstei-
figkeit der OWB-Strukturen höher als die der WB-Strukturen.
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Abb. 5.16: Entwicklung der Struktursteifigkeit von Tetraederstrukturen aus unterschiedlichen
Basismaterialien (OWB-Strukturen, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), mit 10 nm
und mit 100 nm Al2O3-Beschichtung) unter zyklischer Belastung als Funktion der
Zyklenzahl. Die Strukturen wurden 20 Zyklen bis zu 5 µm maximaler Verschie-
bung belastet. Es sind gemittelte Werte von drei Tests (OWB-, WB-Strukturen
(200 ◦C/15 min)) bzw. 2 Tests (10 nm, 100 nm Al2O3-Beschichtung) angegeben,
die Fehlerbalken repräsentieren die Standardabweichung der Einzeltests. In Anleh-
nung an [105].
5.2.3 Schrittweise ansteigende zyklische Belastung
Polymere Strukturen ohne Wärmebehandlung
In Abbildung 5.17 sind Spannungs-Dehnungs-Kurven der OWB-Honigwa-
benstruktur und der kubischen OWB-Struktur dargestellt; jeweils eine Kur-
ve unter monotoner Belastung zu einer maximalen Verschiebung von 5 µm
und eine Kurve unter ansteigender zyklischer Belastung zu einer maxima-
len Gesamtverschiebung von 5 µm in zehn Schritten, d. h. mit jeweils um
500 nm ansteigender maximaler Verschiebung. Die entsprechenden Mess-
kurven der hexagonalen Struktur und der Tetraederstruktur befinden sich
im Anhang in Abbildung A.9. Für alle Strukturen ist eine sehr gut Über-
einstimmung zwischen der monotonen Belastungskurve und der ansteigen-
den zyklischen Belastungskurve zu beobachten. Die einzelnen Zyklen der
ansteigenden zyklischen Belastung weisen Hysteresekurven auf, wobei die
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(a) (b)
Abb. 5.17: Spannungs-Dehnungs-Kurven der ansteigenden zyklischen Belastungsmessung
sowie einer monotonen Belastungsmessung von OWB-Strukturen, (a) Honig-
wabenstruktur, (b) kubische Struktur. Die monotone Belastung erfolgte zu einer
maximalen Verschiebung von 5 µm, die ansteigende zyklische Belastung erfolgte
ebenfalls zu einer maximalen Verschiebung von 5 µm in ansteigenden Schritten
von 500 nm. Es ist eine sehr gute Übereinstimmung des Verhaltens der beiden
unterschiedlichen Messverfahren zu beobachten.
einzelnen Werte der dissipierten Energie dividiert durch die Strukturmas-
se in Abbildung 5.18 als Funktion der maximalen Dehnung der einzelnen
Zyklen dargestellt sind. Für alle Strukturen ist zunächst ein Anstieg der
Ûdiss mit zunehmender Zyklenzahl, d. h. mit zunehmender maximaler Deh-
nung, zu beobachten. Für die kubische Struktur und die Tetraederstruktur
wird für Dehnungen &15 % ein nahezu konstanter Wert der Ûdiss beobach-
tet. Die hexagonale Struktur dissipiert während der ersten beiden Zyklen
zunächst mehr Energie als die kubische Struktur und die Tetraederstruktur,
für Dehnungen &5 % liegt diese jedoch unterhalb dieser Strukturen. Für die
Honigwabenstruktur sinkt die Ûdiss für Dehnungen &27 % kontinuierlich
ab. Die akkumulierte Ûdiss über alle 10 Zyklen ist jeweils als sternförmi-
ge Symbole mit den entsprechenden Querbalken dargestellt. Diese ist für
die Honigwabenstruktur am höchsten, die hexagonale Struktur dissipiert die
geringste Energie während der ansteigenden zyklischen Belastung zu 5 µm.
Es ist jedoch zusätzlich zu beachten, dass die Honigwabe mit ∼47,5 % die
höchste maximale Dehnung erfährt. Die charakteristischen Werte der Mes-
sungen sind in Tabelle A.22 im Anhang aufgelistet. Zusätzlich sind in Ab-
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Abb. 5.18: Messergebnisse der ansteigenden zyklischen Belastungsmessung von unterschied-
lichen OWB-Strukturen. Es ist die dissipierte Energie dividiert durch die Masse
der Strukturen als Funktion der maximalen Dehnung der einzelnen Zyklen darge-
stellt. Die Kreise zeigen die Zyklen an, in welchen die dissipierte Energie erstmals
die elastische Energie überschreitet. Die Pfeile markieren die Zyklen, in wel-
chen die maximale Druckspannung während des Druckversuchs erreicht wird.
Die sternförmigen Datenpunkte bei der jeweiligen maximalen Dehnung mit den
entsprechenden Querbalken zeigen die akkumulierte Ûdiss über alle 10 Zyklen an.
bildung 5.17 die Zyklen, in welchen die maximale Druckspannung erreicht
wird durch einen Pfeil markiert. Die Kreise zeigen die Zyklen an, in wel-
chen die dissipierte Energie erstmals die elastische Energie überschreitet.
Die Überschreitung der elastischen Energie durch die dissipierte Energie
erfolgt für die Honigwabenstruktur und die hexagonale Struktur bereits im
zweiten Zyklus, für die kubische Struktur und die Tetraederstruktur im vier-
ten Zyklus. Die Tetraederstruktur und die hexagonale Struktur erreichen die
Druckfestigkeit jeweils im gleichen Zyklus, in welchem die dissipierte die
elastische Energie überschreitet. Die Druckfestigkeit der Honigwabe und
der kubischen Struktur wird im 5. Zyklus erreicht, das heißt später als die
Übereinstimmung von dissipierter und elastischer Energie.
130
5.2 Verhalten unter zyklischer Belastung
Polymere Strukturen nach einer Wärmebehandlung von 200 ◦C/15 min
Wie bereits für die OWB-Strukturen ist eine sehr gut Übereinstimmung des
generellen Verhaltens zwischen monotoner Belastung und ansteigender zy-
klischer Belastung für WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) zu beobachten, wie
in Abbildung A.10 im Anhang dargestellt ist. Die Ûdiss der einzelnen Zy-
klen ist in Abbildung 5.19 gezeigt. Jeweils mit Kreisen als Markierung der
Abb. 5.19: Messergebnisse der ansteigenden zyklischen Belastungsmessung von unterschied-
lichen WB-Strukturen (200 ◦C/15 min). Es ist die dissipierte Energie dividiert
durch die Masse der Strukturen als Funktion der maximalen Dehnung der einzel-
nen Zyklen dargestellt. Die Kreise zeigen die Zyklen an, in welchen die dissipierte
Energie erstmals die elastische Energie überschreitet. Die Pfeile markieren die
Zyklen, in welchen die maximale Druckspannung während des Druckversuchs
erreicht wird. Die sternförmigen Datenpunkte bei der jeweiligen maximalen Deh-
nung mit den entsprechenden Querbalken zeigen die akkumulierte Ûdiss über alle
10 Zyklen an.
Zyklen, in welchen die dissipierte Energie erstmal die elastische Energie
überschreitet, sowie mit Pfeilen als Markierung der Zyklen, in welchen die
Druckfestigkeit der Strukturen erreicht wird. Die sternförmigen Datenpunk-
te mit den entsprechenden Querbalken zeigen die akkumulierte Ûdiss über
alle 10 Zyklen an, wobei den höchste Wert auch im wärmebehandelten Zu-
stand die Honigwabenstruktur aufweist, den geringsten Wert die hexagona-
le Struktur. Die charakteristischen Werte sind in Tabelle A.22 im Anhang
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aufgelistet. Für alle Strukturen ist zunächst ein Anstieg der Ûdiss mit zuneh-
mender Zyklenzahl zu beobachten. Die Honigwabe, die kubische Struktur
und die Tetraederstruktur zeigen für größere Dehnungswerte jedoch einen
leichten Rückgang der jeweiligen Ûdiss. Die hexagonale Struktur zeigt einen
deutlichen Rückgang der Ûdiss für Dehnungen &10 %, jedoch einen erneu-
ten Anstieg bei &13 %. Die dissipierte Energie überschreitet die elastische
Energie bei allen Strukturen bei höheren Dehnungswerten im Vergleich zu
den OWB-Strukturen, wobei dieser Zeitpunkt für die Honigwabe und die
hexagonale Struktur bei geringeren Zyklenzahlen (3. Zyklus) erfolgt als für
die kubische Struktur (5. Zyklus) und die Tetraederstruktur (7. Zyklus). Die
Honigwabe erreicht ihre Druckfestigkeit im Zyklus nachdem die dissipier-
te Energie die elastische Energie überschritten hat. Die übrigen Strukturen
bereits vor der Übereinstimmung von dissipierter und elastischer Energie.
Tetraederstrukturen aus unterschiedlichen Basismaterialien
Spannungs-Dehnungs-Kurven der monotonen sowie der ansteigenden zy-
klischen Belastung der Tetraederstrukturen mit 10 nm und 100 nm Al2O3-
Beschichtung sind in Abbildung A.11 im Anhang dargestellt, wobei eine gu-
te Übereinstimmung des Verhaltens zwischen monotoner Belastung und an-
steigender zyklischer Belastung beobachtet werden kann. Die enstprechen-
den Spannungs-Dehnungs-Kurven der OWB- und WB-Tetraederstrukturen
sind in den Abbildungen A.9 (b) und A.10 (d) dargestellt. Die Ûdiss der Te-
traederstrukturen unter ansteigender zyklischer Belastung als Funktion der
maximalen Dehnung der einzelnen Zyklen ist in Abbildung 5.20 gezeigt (in
Anlehnung an [105]). Für die Al2O3-beschichteten Strukturen ist wie bereits
für die rein polymeren Strukturen zunächst ein Anstieg der Ûdiss mit zuneh-
mender maximalen Dehnung zu beobachten. Nach Erreichen der Druckfes-
tigkeit sowie der Übereinstimmung von dissipierter und elastischer Energie
im vierten Zyklus (durch Pfeile bzw. Kreise in Abbildung 5.20 markiert), ist
für Dehnungen &13 % ein deutliches Absinken der Ûdiss für die Strukturen
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Abb. 5.20: Messergebnisse der ansteigenden zyklischen Belastungsmessung der Tetraeder-
strukturen aus unterschiedlichen Basismaterialien (OWB-Struktur, WB-Struktur
(200 ◦C/15 min), mit 10 nm und 100 nm Al2O3-Beschichtung). Es ist die dissi-
pierte Energie dividiert durch die Masse der Strukturen als Funktion der maxi-
malen Dehnung der einzelnen Zyklen dargestellt. Die Kreise zeigen die Zyklen
an, in welchen die dissipierte Energie erstmals die elastische Energie überschrei-
tet. Die Pfeile markieren die Zyklen, in welchen die maximale Druckspannung
während des Druckversuchs erreicht wird. Die sternförmigen Datenpunkte bei der
jeweiligen maximalen Dehnung mit den entsprechenden Querbalken zeigen die
akkumulierte Ûdiss über alle 10 Zyklen an. Die Datenpunkte der OWB-Struktur
und WB-Struktur (200 ◦C/15 min) sind dieselben wie in Abbildung 5.18 und 5.19
und wurden zur besseren Vergleichbarkeit noch einmal dargestellt. In Anlehnung
an [105].
mit Al2O3-Beschichtung zu beobachten und in den folgenden Zyklen gerin-
gere Werte als für die polymeren Tetraederstrukturen. Wird die akkumulier-
te Ûdiss der unterschiedlichen Tetraederstrukturen verglichen (sternförmige
Datenpunkte mit den entsprechenden Querbalken in Abbildung 5.20), ist zu
beobachten, dass die Struktur mit 100 nm Al2O3-Beschichtung den höchs-
ten Wert aufweist. Die wärmebehandelte Struktur dissipiert jedoch mehr
Energie über alle 10 Zyklen im Vergleich zur 10 nm Al2O3-beschichteten
Struktur. Die charakteristischen Werte der Messungen sind in Tabelle A.23
im Anhang aufgelistet.
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5.2.4 Finite Elemente Simulationen der
wärmebehandelten Tetraederstrukturen
Abbildung 5.21 (a), (b) zeigt die Ergebnisse der FE Simulationen einer
WB-Tetraederstruktur (200 ◦C/15 min) im Vergleich zu experimentell ge-
messenen Daten der zyklischen Versuche zu einer fixierten Maximalver-
schiebung von 5 µm (in Anlehnung an [105]). In (a) sind die gemessenen
Kraft-Verschiebungs-Kurven der ersten drei Zyklen eines Druckversuchs
dargestellt sowie zusätzlich die mit FE Simulationen ermittelten Kraft-
Verschiebungs-Kurven. Es ist eine gute Übereinstimmung der Experimen-
te und der Simulationen im linear-elastischen Bereich zu beobachten. Die
Abweichung vom linear-elastischen Bereich in den FE Simulationen (Ver-
schiebungen &1350 nm) wird aufgrund des linear-elastisch simulierten Ma-
terialverhaltens ausschließlich auf geometrische Nichtlinearitäten, wie Bal-
kenknicken (siehe Abbildung 5.22), zurückgeführt, während im Experiment
zusätzliche Anteile materialbedingter Nichtlinearitäten möglich sind. Wie
in Abschnitt 3.6 beschrieben, wurde das Modell der Tetraederstruktur mit
> 398.000 Elementen vernetzt. Ein gröberes Netz mit 290.000 Elementen
ergab 0,2 % höhere Werte in Bereichen ohne geometrische Nichtlinearitä-
ten (Verschiebungen .1350 nm), wodurch eine Netzkonvergenz durch das
feinere Netz bestätigt wurde. In Bereichen, in welchen geometrische Nicht-
linearitäten auftreten (Verschiebungen &1350 nm) unterscheiden sich die
Simulationsergebnisse um bis zu 5 %, weshalb das feiner Netz für die Si-
mulationen gewählt wurde. In Abbildung 5.21 (b) sind die resultierenden
Struktursteifigkeiten der Experimente und der FE Simulationen als Funktion
der Zyklenzahlen dargestellt, wobei eine gute Übereinstimmung zu beob-
achten ist. Mit zunehmender Zyklenzahl sinkt die Struktursteifigkeit deut-
lich ab, wobei der Steifigkeitsverlust vom ersten zum zweiten Zyklus durch
272 deaktivierte Vertikalbalken im FE Modell angeglichen werden kann. Im
dritten Zyklus müssen 108 zusätzliche Vertikalbalken deaktiviert werden,
um den erneuten Steifigkeitsverlust auszugleichen. 272 deaktivierte Verti-
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(a) (b)
(c) (d)
Abb. 5.21: Ergebnisse der FE Simulationen von WB-Tetraederstrukturen (200 ◦C/15 min)
unter (a), (b) zyklischer Belastung und (c), (d) ansteigender zyklischer Belastung
sowie der Vergleich zu experimentell gemessenen Daten. In (a), (c) sind berech-
nete vertikale Reaktionskräfte der FE Simulationen dargestellt sowie die entspre-
chenden experimentell gemessene Kraft-Verschiebungs-Kurven. Die Datenpunkte
der FE Simulationen wurden horizontal verschoben, um an die Verschiebungs-
werte der zugehörigen experimentell gemessenen Kurven zu passen. Die Abwei-
chung des linear-elastischen Verlaufs in den FE Simulationen (Verschiebungswerte
&1350 nm) wird ausschließlich auf geometrische Nichtlinearitäten zurückge-
führt. In (b), (d) sind jeweils die resultierenden Struktursteifigkeiten der Kraft-
Verschiebungs-Kurven aus (a), (c) dargestellt. Aus Symmetriegründen wurde nur
eine halbe Tetraederstruktur simuliert, die angegebenen Zahlen der gelöschten
Balken beziehen sich jedoch auf eine ganze Tetraederstruktur. Die einzelnen ge-
löschten Balken sind in Abbildung A.8 dargestellt. In Anlehnung an [105].
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Abb. 5.22: Balkenknicken der Tetraederstrukturen in der FE Simulation. Eine Abweichung
vom linear-elastischen Verlauf der simulierten Kraft-Verschiebungs-Kurven ist aus
diesem Grund zu beobachten. Die Abbildung zeigt einen Ausschnitt der belasteten
Tetraederstruktur bei der simulierten, maximalen Verschiebung von u≈ 2000 nm
(vergleiche Abbildung 5.21 (a)).
kalbalken entsprechen hierbei 37 % der gesamten Anzahl der Vertikalbalken
der Tetraederstruktur, 380 Vertikalbalken entsprechen 52 %. Eine geringe
Anzahl deaktivierter Vertikalbalken (simuliert mit 12 und 24 Vertikalbal-
ken) reduziert die Struktursteifigkeit nur sehr geringfügig, es werden jedoch
geringere vertikale Reaktionskräfte im Bereich der geometrischen Nichtli-
nearitäten ermittelt (siehe Abbildung 5.21 (a), Verschiebungen &1350 nm).
Der Vergleich eines ansteigenden zyklischen Belastungsexperiments einer
WB-Tetraederstruktur (200 ◦C/15 min) mit den entsprechenden FE Simula-
tionen ist in Abbildung 5.21 (c), (d) dargestellt (in Anlehnung an [105]); in
(c) die jeweiligen Kraft-Verschiebungs-Kurven, in (d) die ermittelten Stei-
figkeitswerte der Kurven aus (c). Es ist eine gute Übereinstimmung der
Experimente und der FE Simulationen zu beobachten, wobei die sinkende
Struktursteifigkeit mit zunehmender Zyklenzahl und somit mit steigender
maximaler Verschiebung durch eine zunehmende Anzahl deaktivierter Ver-
tikalbalken in den Simulationen ausgeglichen werden kann. Bis zur maxi-
malen Verschiebung müssen insgesamt 308 Vertikalbalken der Tetraeder-
struktur im FE Modell deaktiviert werden, um den in den Experimenten
gemessenen Steifigkeitsverlust auzugleichen. Dies entspricht 42 % der ge-
samten Anzahl von Vertikalbalken der Tetraederstruktur und somit einem
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höheren Anteil als im zweiten Zyklus der zyklischen Belastung (vergleiche




Im folgenden Kapitel werden die dargestellten Ergebnisse aus den Kapi-
teln 4 und 5 diskutiert. Zunächst wird der Einfluss von Wärmebehandlungen
auf das Material- und Strukturverhalten diskutiert, im Anschluss daran der
Einfluss von Metallbeschichtungen. Im weiteren Verlauf werden die Effek-
te unterschiedlicher Belastungsarten auf das Verformungsverhalten und das
Energiedissipationsvermögen der Strukturen analysiert.
6.1 Einfluss von Wärmebehandlungen
6.1.1 Polymermaterial IP-Dip
Materialverhalten
Durch Wärmebehandlungen kann die maximale Verschiebung bis zum Ver-
sagen des PtP-Zugstabs (Abbildung 4.3), die Zugfestigkeit (Abbildung 4.4)
und die Ingenieurszähigkeit (Abbildung 4.5) von IP-Dip Zugproben im Ver-
gleich zum Herstellungszustand des 3D-DLW ohne Wärmebehandlung er-
höht werden. Dieses Verhalten konnte durch PtP-Versuche gezeigt werden.
Die maximale Verschiebung kann hierbei um bis zu einem Faktor ∼1,7
erhöht werden, die Zugfestigkeit bis zu einem Faktor ∼10 und die Inge-
nieurszähigkeit bis zu einem Faktor ∼5,6. Der Anstieg aller genannter Ei-
genschaften gilt jedoch nur für bestimmte Temperatur-Zeit-Kombinationen:
nach langen Wärmebehandlungen bei 250 ◦C ist ein Absinken der maxima-
len Verschiebung und der Ingenieurszähigkeit zu beobachten. Durch Wär-
mebehandlungen wurde in PtP-Versuchen sogar die Festigkeit der mit 10 nm
Al2O3 beschichteten Proben erreicht [75], wie in Abbildung 6.1 gezeigt.
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Die Steifigkeit der rein polymeren Zugproben ist jedoch deutlich geringer
als die der Polymer-Keramik-Verbundproben, was auf die höhere Steifigkeit
von Aluminiumoxid im Vergleich zu IP-Dip zurückzuführen ist.
Abb. 6.1: Vergleich der Spannungs-Verschiebungs-Kurven von PtP-Versuchen an OWB-
Proben und WB-Proben (200 ◦C/15 min) (dargestellt in Abbildung 4.3) mit der
Kurve eines PtP-Versuchs mit 10 nm Al2O3-Beschichtung. Für die Kurve mit 10 nm
Al2O3 sind gemittelte Werte von sechs Tests angegeben, die Standardabweichung
der einzelnen Tests ist anhand der farblich hinterlegten Fläche dargestellt. In Anleh-
nung an [75].
Die ermittelten Materialkennwerte der IP-Dip Zugproben stellen obere und
untere Grenzwerte dar, da sie unter der Annahme eines ideal gelenkig ge-
lagerten Hexagonalrahmens der PtP-Struktur bestimmt wurden. Die Be-
rechnung des eingeschlossenen Winkels zwischen Hexagonalrahmen und
Zugstab ϕ(u) erfolgt mit Gleichung 3.8 in Abhängigkeit von der Indenter-
verschiebung u. Die ermittelten maximalen Spannungen, der Elastizitäts-
modul und die Ingenieurszähigkeit sind damit ebenfalls direkt abhängig
von u. Die Annahme des ideal gelenkig gelagerten Rahmens setzt voraus,
dass die gesamte Indenterverschiebung zu einer Verlängerung des Zugstabs
führt. Mögliche Nachgiebigkeiten in der PtP-Struktur oder eine Durchbie-
gung des Hexagolrahmens werden nicht berücksichtigt. Diese tragen je-
doch ebenfalls zur Indenterverschiebung u bei ohne eine Verlängerung des
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Zugstabs zu bewirken. Die gemessenen Indenterverschiebungen u sind folg-
lich größer oder gleich den Verschiebungswerten, welche eine tatsächliche
Zugstabsverlängerung bewirken. In Abhängigkeit von dieser Differenz sind
die wahren Werte des eingeschlossenen Winkels ϕwahr(u) gleich oder grö-
ßer als die mit der Indenterverschiebung berechneten Werte und die wahren
Stabkräfte Ft,wahr (Gleichung 3.7) und wahren Längenänderungen ∆Lwahr
(Gleichung 3.9) gleich oder kleiner als die berechneten Werte.
Wird der Einfluss der Annahme des ideal gelenkig gelagerten Hexagonal-
rahmens auf die ermittelten Materialkennwerte abgeschätzt, wird die Sen-
sitivität der Messmethode deutlich. Eine Unterschätzung des Winkels ϕ(u)
beim Bruch des Zugstabs um 1◦ (ϕberechnet(u) = 53◦, ϕwahr(u) = 54◦, d. h.
∼2 % Abweichung) führt bei einer Kraftdifferenz ∆F ≈ 0,1 mN (vergleiche
Abbildung 4.1 sowie Gleichungen 3.6 und 3.7) zu einer Überschätzung der
Kraft auf den Zugstab Ft von ∼3 %. Die Längenänderung des Zugstabs ∆L
würde um ∼16 % überschätzt werden, wodurch der Elastizitätsmodul un-
terschätzt wird (Gleichung 3.10). Die hier angenommene Unterschätzung
des Winkels um 1◦ korreliert mit einer Überschätzung der Verschiebung um
∼200 nm.
Die Berechnung der Ingenieurszähigkeit beruht neben der Annahme eines
ideal gelenkig gelagerten Rahmens auf der Annahme, dass die gesamte
plastische Verformung während des Experiments im verjüngten Bereich
des Zugstabs lokalisiert ist. Plastische Verformung in anderen Bereichen
der PtP-Struktur kann jedoch nicht ausgeschlossen werden. Die ermittelten
Werte der Ingenieurszähigkeit sind folglich als Anhaltswerte zu betrachten,
welche im Rahmen dieser Arbeit verglichen werden können. Allgemein ist
IP-Dip der Gruppe der sehr spröden Polymermaterialien zuzuordnen, da
unmodifizierte Epoxidharze sowie Polyester- und Polyimid-Fotolacke ver-
gleichbare Zähigkeitswerte aufweisen [106].
Trotz der diskutierten Sensitivität der PtP-Messmethode, wurde durch FE
Simulationen eine gute Übereinstimmung zwischen einem ideal gelenkig
gelagerten Hexagonalrahmen und der berechneten Kraftdifferenz ∆F im
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Bereich der untersuchten Verschiebungswerte ermittelt (vergleiche Abbil-
dung 4.7) [75]. Folglich ist eine Auswertbarkeit der im Rahmen dieser
Arbeit durchgeführten PtP-Zugversuche an polymeren, wärmebehandelten
Proben gewährleistet.
Die hohen Festigkeiten der wärmebehandelten Zugproben können auf meh-
rere Mechanismen zurückgeführt werden [75]. Dazu gehören (i) eine Aus-
richtung der Polymerketten parallel zur Belastungsrichtung des Zugstabs,
(ii) der mechanische Größeneffekt (vergleiche Abschnitt 2.2) sowie (iii) die
Wärmebehandlung selbst. Der mögliche Einfluss der unterschiedlichen Me-
chanismen wird im Folgenden diskutiert.
Bei einer Ausrichtung der Polymerketten parallel zur Belastungsrichtung
des Zugstabs ist ein Aufbrechen von Polymerketten in den Versagensprozess
des Zugstabs involviert. Das heißt neben schwachen zwischenmolekularen
Kräften (van der Waals Kräfte) müssen auch starke kovalente Bindungen
getrennt werden [107]. Für einkristalline Polymerfasern wurden hohe Fes-
tigkeiten in Faserrichtung beobachtet, während quer zur Faser nur geringe
Festigkeiten infolge der schwächeren van der Waals Kräfte gemessen wur-
den [108].
Sprödes Materialversagen von IP-Dip wurde im Rahmen der PtP-Messungen
beobachtet. Dieses kann bei Polymeren im Allgemeinen auf zwei Mecha-
nismen zurückgeführt werden [107]: die Energie welche für das Aufbre-
chen der Bindungen benötigt wird [109] sowie den Einfluss von Fehlern
mit einer „charakteristischen Fehlergröße“ [27, 110]. Die kritische Festig-
keit eines spröden Materials kann nach Gleichung 2.10 mit dem kritischen
Spannungsintensitätsfaktor KIC, einem Geometriefaktor Y sowie der halben
Fehlergröße a abgeschätzt werden. Für Epoxidharze liegt KIC im Bereich
von 0,3–1,8 MPa
√
m [24,107,111]. Auf diese Weise kann die „charakteristi-
sche Fehlergröße“ der WB-PtP-Proben abgeschätzt werden, mit einem kriti-
schen Spannungsintensitätsfaktor KIC = 0,6MPa
√
m [106], Y = 1 [15,111]
und der gemessenen mittleren Festigkeit σmax = 750 MPa. Die ermittelte
Fehlergröße a liegt im Bereich von ∼200 nm und somit im Bereich der
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kleinsten Abmessungen des Zugstabs (vergleiche Tabellen A.7 und A.8
im Anhang) [75]. Für kleinere beziehungsweise größere Werte des kriti-
schen Spannungsintensitätsfaktors (KIC = 0,4MPa
√
m, KIC = 1,8MPa
√
m
[107]) kann die Fehlergröße bis auf ∼90 nm sinken beziehungsweise auf
∼1800 nm ansteigen. Ausgehend von dieser Abschätzung, dass die Fehler-
größe im Material im Bereich der Außenabmessungen des Zugstabs liegt,
können die hohen Festigkeiten auf diese geringen Abmessungen zurückge-
führt werden. Basierend auf der Annahme aus Gleichung 2.11 kann darüber
hinaus angenommen werden, dass die Festigkeit weiter ansteigt, wenn die
Außenabmessungen des Zugstabs verkleinert werden. Nach Gao et al. [4]
können auf diese Weise Festigkeiten im Bereich der theoretischen Festig-
keit erreicht werden sowie eine Unempfindlichkeit gegenüber existierenden
Defekten im Material entstehen, wenn die Außenabmessungen einen kri-
tischen Wert unterschreiten. Die obere Grenze der theoretischen Festigkeit
eines Materials liegt wie in Abschnitt 2.2.1 aufgezeigt bei σth ≈ E/π [23,24],
berechnete theoretische Festigkeiten liegen im Bereich von σth ≈ E/10 [24].
Werden die in den PtP-Versuchen erreichten Festigkeitswerte (WB-Proben:
∼470–820 MPa) mit den ermittelten Elastizitätsmoduln verglichen, resul-
tieren daraus Werte, die die theoretische Festigkeit überschreiten. Bei Be-
trachtung des Elastizitätsmoduls welcher mit den PtP-Versuche ermittelt
wurde (E ≈ 1,65 GPa, Abbildung 4.8), ergeben sich E/π ≈ 525 MPa sowie
E/10≈ 165 MPa. Aufgrund der diskutierten möglichen Unterschätzung des
Elastizitätsmoduls durch die PtP-Messungen werden die Festigkeiten eben-
falls mit dem gemittelten Elastizitätsmodul verglichen, welcher mit Inden-
tationsmessungen ermittelt wurde (E ≈ 4,1 GPa, Tabelle 4.1). Hierbei er-
geben sich E/π ≈ 1300 MPa sowie E/10≈ 410 MPa. Folglich überschreiten
alle WB-Proben den Wert E/10, liegen jedoch unterhalb der oberen Grenze
E/π. Aufgrund dieser Beobachtungen ist von einer tatsächlichen Unterschät-
zung des Elastizitätsmoduls durch die PtP-Messungen auszugehen, jedoch
ebenfalls von einer Überschätzung der tatsächlichen Festigkeitswerte. Auf
diese Weise werden die Grenzen des PtP-Ansatzes und dessen Annahme
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eines ideal gelenkig gelagerten Hexagonalrahmens deutlich. Die ermittelten
Materialkennwerte sind folglich nicht als Absolutwerte zu betrachten, kön-
nen im Rahmen dieser Arbeit jedoch verglichen werden, um den Einfluss
von Wärmebehandlungen auf die mechanischen Eigenschaften von IP-Dip
zu analysieren.
Die hohen Festigkeiten des wärmebehandelten Polymermaterials können
darüber hinaus auf die Wärmebehandlung selbst zurückgeführt werden. Für
den epoxidbasierten Fotolack SU-8 wurden ebenfalls steigende Festigkei-
ten im Anschluss an unterschiedliche Wärmebehandlungen ermittelt und die
beobachtete Festigkeitssteigerung auf einen Anstieg des Vernetzungsgrads
der Polymerketten untereinander zurückgeführt [34]. Für IP-Dip wurde ein
Anstieg des Vernetzungsgrads der Polymerketten durch UV-Belichtung er-
reicht, verbunden mit einem Anstieg der Steifigkeit und der Festigkeit des
Materials [38]. Auch Mayr et al. [112] beobachteten einen Anstieg der
Streckgrenze von Epoxidharzen infolge eines höheren Vernetzungsgrads der
Polymerketten. Darüber hinaus wurde eine vergleichbare Veränderung des
Spannungs-Dehnungs-Diagramms von unvernetzten gegenüber vernetzten
Polymerzuständen beobachtet [112] wie für IP-Dip (vergleiche Abbildun-
gen 4.2 und 4.3). Es ist folglich ebenfalls anzunehmen, dass die spezifischen
Wärmebehandlungen einen Anstieg des Vernetzungsgrads der Polymerket-
ten bewirken, wodurch die Festigkeit und Ingenieurszähigkeit der IP-Dip
Zugproben ansteigt [75]. In den Abbildungen 4.4 und 4.5 ist dies zu erken-
nen. Durch den Anstieg des Vernetzungsgrads zwischen den Polymerketten
nimmt die Anzahl an kovalenten Bindungen im Vergleich zu intermoleku-
laren Kräften zu [107, 113]. Dadurch steigt die Energie, die zum Bruch des
Materials notwendig ist, ebenfalls an [107]. Durch die steigende Anzahl von
kovalenten Bindungen sinkt jedoch die Anzahl der Freiheitsgrade für loka-
le Bewegungen der Polymerkettensegmente [107]. Bei einer sehr starken
Vernetzung der Polymerketten wird folglich das Abgleiten der Ketten unter-
einander sowie das Herauslösen von einzelnen Ketten aus Kettenverbunden
erschwert, was zu einer Versprödung des Polymers führt [106]. Entspre-
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chend der Beobachtungen an untersuchten Zugproben aus IP-Dip wird in
der Literatur zunächst ein Anstieg der Festigkeit mit zunehmendem Vernet-
zungsgrad bis zu einem Maximalwert beschrieben und im Anschluss ein
erneutes Absinken der Festigkeiten infolge einer Versprödung des Materi-
als [107,113–115]. Das gleiche Verhalten wurde auch für die Zähigkeit von
epoxidbasierten Duroplasten mit variierenden Vernetzungsgraden beobach-
tet [115]. Die geringeren Ingenieurszähigkeiten von IP-Dip nach einer Wär-
mebehandlung von 200 ◦C für 30 min, wie sie in dieser Arbeit beobachtet
wurden, zeigen jedoch ein anderes Verhalten. Eine mögliche Begründung
wären u. a. nicht beobachtete lokale bzw. zeitliche Schwankungen der Ofen-
temperatur.
Gegenläufig zum Anstieg der Materialfestigkeit wird im Allgemeinen ein
Absinken der Bruchdehnung beobachtet [34, 113]. Für die Zugproben aus
IP-Dip wurden jedoch zunehmende maximale Verschiebungen bis zum
Bruch des Zugstabs beobachtet und folglich eine stärkere Verformung der
PtP-Strukturen mit höherem Vernetzungsgrad. Die in Abbildung 4.3 an-
gegebenen Verschiebungen beziehen sich auf die Indenterverschiebung.
Mit in situ Untersuchungen im REM wurde die Dehnung des Zugstabs
abgeschätzt, wie in Abbildung 4.6 dargestellt. Somit wurde eine Verlänge-
rung des Zugstabs bis zum Bruch ermittelt, welche für die OWB-Proben
∼11 % größer ist als für die WB-Proben (200 ◦C/15 min). Basierend auf
diesen Abschätzungen sinkt die Bruchdehnung der IP-Dip Zugproben mit
zunehmendem Vernetzungsgrad entsprechend der Beobachtungen aus der
Literatur [34, 113], obwohl die Verformbarkeit der gesamten PtP-Struktur
zunimmt. Eine mögliche Erklärung für diese widersprüchlichen Beobach-
tungen ist die zunehmende Steifigkeit der Zugproben infolge der Wärmebe-
handlungen (vergleiche Abbildung 4.8), wodurch die Längenänderung des
Zugstabs nach Gleichung 3.10 abnimmt. Die in situ Untersuchungen der
verschiedenen Wärmebehandlungszustände (OWB-Proben und WB-Proben
(200 ◦C/15 min)) wurden im Rahmen unterschiedlicher Messreihen, in ver-
schiedenen REM und mit unterschiedlichen Nanoindentern (vergleiche Ab-
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schnitt 3.4.5) durchgeführt. Eine direkte Vergleichbarkeit der Bruchdeh-
nungen der unterschiedlichen Messreihen ist somit unsicher, da ein Ein-
fluss der unterschiedlichen Messungen nicht vollkommen auszuschließen
ist. Im Zusammenhang mit der Versprödung des Polymermaterials mit zu-
nehmendem Vernetzungsgrad ist auch das Verhalten der PtP-Strukturen mit
10 nm Al2O3-Beschichtung zu erklären. Diese zeigen eine höhere Stei-
figkeit als die WB-Proben, jedoch keine höheren Festigkeiten (vergleiche
Abbildung 6.1). Während des ALD-Beschichtungsprozesses kommt es zu-
sätzlich zu einer unvermeidbaren Wärmebehandlung des Polymermaterials
bei 250 ◦C (vergleiche Abschnitt 3.3.1). Bei einer gegebenen Verschiebung
trägt die steife Al2O3-Beschichtung einen Großteil der Last, das spröde
Versagen der Schicht bei niedrigen Verschiebungswerten kann jedoch nicht
durch das Polymermaterial abgefangen werden [75]. Rissbildung in der Ke-
ramikschicht und damit verbundene Spannungsspitzen an den Rissenden
sind während der Belastung möglich, wodurch die Festigkeit des Polymer-
materials lokal überschritten wird.
Zusammenfassend ist festzustellen, dass die sich ändernden mechanischen
Eigenschaften der IP-Dip Zugproben infolge verschiedener Wärmebehand-
lungen eine komplexe Kombination mehrerer Mechanismen ist. Es ist je-
doch anzunehmen, dass der thermisch induzierte Anstieg des Vernetzungs-
grads der Polymerketten den stärksten Einfluss auf die hohen Festigkeiten
und steigenden Ingenieurszähigkeiten der wärmebehandelten IP-Dip Zug-
proben besitzt [75]. Aufgrund des ermittelten niedrigen Elastizitätsmoduls
(vergleiche Abbildung 4.8) ist eine Ausrichtung der Polymerketten parallel
zur Belastungsrichtung des Zugstabs unwahrscheinlich. Eine Ausrichtung
der Polymerketten parallel zur Länge des Zugstabs wäre darüber hinaus
vermutlich eine Folge des linienförmigen Schreibprozesses (vergleiche Ab-
schnitt 3.1), welcher in der Belastungsrichtung des Zugstabs stattfindet.
Dementsprechend wären sowohl die Polymerketten der OWB-Proben als
auch der WB-Proben parallel ausgerichtet. Der Größeneffekt der geringen
Außenabmessungen des Zugstabs spielt ebenfalls bereits bei den OWB-
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Proben eine Rolle [75]. Die Mechanismen der Polymerkettenvernetzung und
der maximalen Fehlergröße und somit der Mechanismus des mechanischen
Größeneffekts sind jedoch möglicherweise gekoppelt [114, 115]; Broutman
und McGarry [114] beobachteten kleinere intrinsische Fehler für stark ver-
netzte Polymere im Vergleich zu unvernetzten. Dies würde bedeuten, dass
WB-Proben kleinere maximale Fehler beinhalten als OWB-Proben, womit
nach Gleichung 2.10 die Bruchfestigkeit des Materials ansteigt.
Ein steigender Elastizitätsmodul infolge der Wärmebehandlungsprozesse
wurde mit PtP-Versuchen ermittelt, wie in Abbildung 4.8 dargestellt. Dieser
ist ebenfalls auf einen höheren Vernetzungsgrad der Polymerketten zurück-
zuführen, wie für IP-Dip durch UV-Belichtung [38] und SU-8 durch Wär-
mebehandlungsprozesse [34] beobachtet wurde. Der Anstieg des Elastizi-
tätsmoduls ist jedoch weniger stark ausgeprägt als der Ingenieurszähigkeits-
und Festigkeitsanstieg. Dieses Verhalten ist auf einen geringen Einfluss des
Vernetzungsgrads der Polymerketten auf den Elastizitätsmodul zurückzu-
führen [107, 113–115]. Ein vergleichbares Verhalten wurde auch mit den
frequenzabhängigen Messungen des Elastizitätsmoduls beobachtet, welche
keinen Einfluss unterschiedlicher Wärmebehandlungen zeigten (vergleiche
Abbildung 4.9). Im Gegensatz dazu wurde ein Einfluss unterschiedlicher
horizontaler Linienabstände während des Schreibprozesses beobachtet. Für
kleine Linienabstände wurde ein höherer Elastizitätsmodul ermittelt als für
große Abstände. Dieses Verhalten ist ebenfalls auf einen höheren Vernet-
zungsgrad der Polymerketten zurückzuführen. In diesem Fall jedoch nicht
auf eine thermische Initiierung der Vernetzung, sondern auf die mehrfa-
che Vernetzung infolge des Laserstrahls durch überlappende nebeneinander
geschriebene Linien. Eine schematische Darstellung zur Erklärung dieses
Effekts ist in Abbildung 6.2 zu sehen. Im Bereich der Überlappung ein-
zelner Voxel wird derselbe Fotolack erneut durch den Laser belichtet, wo-
durch eine weitere Vernetzung der Polymerketten initiiert wird. Aufgrund
der deutlich geringeren Überlappung der einzelnen Linien bei einem gro-




Abb. 6.2: Schematische Darstellung nebeneinander geschriebener horizontaler Linien im 3D-
DLW Prozess mit unterschiedlichen Linienabständen. Es ist die Vorderansicht der
elliptisch geformten Voxel dargestellt. Bei einem (a) großen horizontalen Abstand
der Linien ist die Überlappung der einzelnen Linien deutlich geringer als bei einem
(b) kleinen Linienabstand.
rechnen. Der Schreibprozess der Proben, welche im Anschluss wärmebe-
handelt wurden, erfolgte mit dem kleinen Linienabstand. Infolgedessen ist
die Vernetzung der Polymerketten bereits vor der Wärmebehandlung stark
ausgeprägt, wodurch die Wärmebehandlung keinen weiteren Einfluss auf
den Elastizitätsmodul ausübt. Ein Einfluss des Linienabstands auf die Ei-
genschaften von Strukturen, welche mit der Zwei-Photonen-Polymerisation
hergestellt wurden ist auch in der Literatur beschrieben [68]. Darüber hinaus
wurde ein Einfluss der Laserleistung während des 3D-DLW Prozesses auf
den Elastizitätsmodul von IP-Dip beobachtet [116]. Aufgrund des beobach-
teten niedrigen Verlustfaktors im Rahmen der Elastizitätsmodulmessungen
(vergleiche Tabelle 4.1) ist nur mit einem sehr geringen Dämpfungsver-
mögen des Polymermaterials IP-Dip zu rechnen. Darüber hinaus zeigt sich
eine geringe Abhängigkeit des Verlustfaktors von der Messfrequenz, was
auf ein linear-elastisches im Gegensatz zu viskoelastischem Materialver-
halten hindeutet [87]. Für Strukturen, welche aus IP-Dip hergestellt sind,
wurde ebenfalls ein geringer Einfluss der Belastungsgeschwindigkeiten auf
die mechanischen Eigenschaften beobachtet (vergleiche Abschnitt 5.1); eine
Diskussion dieser Messungen erfolgt in Abschnitt 6.3.1. Die Beobachtun-
gen im Rahmen dieser Arbeit stehen somit im Gegensatz zu Untersuchun-
gen von Lemma et al. [116] und Krödel et al. [117], die einen Einfluss der
Belastungsgeschwindigkeiten auf die Eigenschaften von IP-Dip und Struk-
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turen aus IP-Dip beobachteten.
Die Elastizitätsmoduln, welche mit den PtP-Messungen ermittelt wurden,
sind deutlich kleiner als die Werte, welche mit den frequenzabhängigen
Nanoindentationsmessungen bestimmt wurden (Faktor ∼2,5). Diese Unter-
schiede können auf zwei unterschiedliche Ursachen zurückgeführt werden.
Zum einen wird der Elastizitätsmodul mit den PtP-Untersuchungen, wie
oben diskutiert, voraussichtlich unterschätzt, zum anderen unterscheiden
sich die Größen der untersuchten Proben bzw. das untersuchte Probenvolu-
men deutlich (kleinste Abmessung des PtP-Zugstabs∼200–250 nm, Durch-
messer der abgeflachten Diamantspitze für Indentationsmessungen 20 µm).
Beschränkungen bezüglich des Volumens können die molekulare Mobili-
tät beeinflussen und somit ebenfalls die mechanischen Eigenschaften eines
Polymers [88].
Strukturverhalten
Die Festigkeit und Steifigkeit von Strukturen kann durch spezifische Wär-
mebehandlungen, welche die Materialfestigkeit von IP-Dip optimieren, er-
höht werden (siehe Abschnitt 4.1.2). Dies ist auf den thermisch induzier-
ten höheren Vernetzungsgrad der Polymerketten und folglich eine höhere
Festigkeit und Steifigkeit des verwendeten Basismaterials IP-Dip zurückzu-
führen. Auf diese Weise können, wie bereits für PtP-Zugproben beobachtet,
Festigkeiten im Bereich von Strukturen mit 10 nm Al2O3-Beschichtung er-
reicht werden [75]. Die Al2O3-Schicht erhöht jedoch nicht nur die Fes-
tigkeit, sondern zusätzlich auch die Dichte der Strukturen, weshalb die
spezifische Festigkeit einer wärmebehandelten Struktur oberhalb der spe-
zifischen Festigkeit der gleichen Struktur mit Al2O3-Beschichtung liegen
würde. Der Einfluss der Wärmebehandlungen und der damit verbundene
höhere Vernetzungsgrad der Polymerketten auf die Dichte des Polymerma-
terials ist nicht eindeutig geklärt. In der Literatur wird sowohl von einer
Erhöhung der Polymerdichte infolge des zunehmenden Vernetzungsgrads
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berichtet [68, 113], als auch von einer Verringerung der Dichte durch das
Entfernen von eingelagertem Wasser [118]. Da sich die Außenabmessun-
gen der Strukturen infolge der Wärmebehandlungen nicht in einem mess-
baren Bereich verändern, wird im Rahmen dieser Arbeit angenommen, dass
die Dichte von IP-Dip konstant bleibt. Um die hier ermittelten Festigkei-
ten von OWB-Strukturen sowie WB-Strukturen mit den Festigkeiten von
Strukturen mit 10 nm Al2O3-Beschichtung [37] zu vergleichen, ist in Ab-
bildung 6.3 die Druckfestigkeit der Strukturen als Funktion ihrer Dichte
dargestellt. Die Festigkeiten der WB-Strukturen liegen jeweils oberhalb der
Festigkeiten der OWB-Strukturen und im vergleichbaren Bereich wie mit
10 nm Al2O3-Beschichtung. Die Dichte der Al2O3-beschichteten Struktu-
ren liegt höher (Honigwabe und kubische Struktur) oder in einem vergleich-
baren Bereich (Tetraederstruktur), wobei ein vergleichbarer Dichtebereich
trotz Al2O3-Beschichtung aus unterschiedlichen Messreihen und folglich
unterschiedlichen Polymerstrukturdichten resultiert. Für die Strukturfestig-
keit ist eine dünne Aluminiumoxidschicht folglich unnötig. Sie kann die
spezifische Festigkeit der Strukturen im Vergleich zu WB-Strukturen sogar
reduzieren.
Die Festigkeit von IP-Dip Zugproben kann durch spezifische Wärmebe-
handlungen um bis zu einen Faktor ∼10 erhöht werden, wie mit PtP-
Versuchen gezeigt wurde. Für die Strukturen ist jedoch nur ein Anstieg
der Festigkeiten um einen Faktor ∼1,5–2,5 zu beobachten (vergleiche Ta-
belle 4.2), das heißt die Festigkeitsoptimierung des verwendeten Vollmate-
rials kann nicht vollständig ausgeschöpft werden. Diese Differenz kann mit
den unterschiedlichen Versagensmechanismen der Strukturen erklärt wer-
den [75]. Wie in Abbildung 4.12 zu beobachten, versagen OWB-Strukturen
durch Beulen der Strukturwände (Honigwaben) oder Knicken der Struktur-
balken (kubische Strukturen und Tetraederstrukturen) mit vereinzelten Brü-
chen in der Struktur, während WB-Strukturen sprödes Versagen aufweisen.
Bei den Fachwerksstrukturen ist deutlich zu erkennen, dass das Versagen
an den Strukturknoten eintritt, das heißt in Bereichen mit Spannungsüber-
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Abb. 6.3: Druckfestigkeit als Funktion der Materialdichte: Vergleich der erreichten Festigkei-
ten der OWB-Strukturen und WB-Strukturen (200 ◦C oder 250 ◦C) mit Festigkeiten
von Polymer-Al2O3 Kompositstrukturen mit 10 nm Al2O3 [37]. Der Datenpunkt
der Tetraederstrukturen mit 10 nm Al2O3-Beschichtung befindet sich hinter dem
Datenpunkt der WB-Strukturen. Die theoretisch erreichbare Obergrenze ist durch
Diamant gegeben, das stärkste bekannte Vollmaterial. Diagrammerstellung mit CES
EduPack [59].
höhungen durch Kerbwirkung. Auch bei den Honigwabenstrukturen sind
Bereiche mit Kerbwirkung zu finden im Übergang zwischen einzelnen Zel-
len oder bei Unebenheiten der Zellwände. Lokal wird folglich die Materi-
alfestigkeit von IP-Dip bereits bei geringeren Druckfestigkeiten überschrit-
ten, wodurch für das globale Strukturverhalten die volle Festigkeitserhö-
hung von IP-Dip nicht ausgenutzt werden kann [75]. Eine Formoptimierung
der Strukturknoten, beispielsweise mit der Methode der Zugdreiecke [119]
könnte Spannungsspitzen reduzieren, womit möglicherweise das Potential
der Festigkeitsoptimierung für die WB-Strukturen besser ausgeschöpft wer-
den kann.
Für die Festigkeit der IP-Dip Zugproben wurde zunächst ein Anstieg nach
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Wärmebehandlungen bei 200 ◦C und kurzen Wärmebehandlungsdauern bei
250 ◦C beobachtet, jedoch ein erneutes Absinken nach längeren Wärmebe-
handlungen bei 250 ◦C. Dieses erneute Absinken der Festigkeit für lange
Wärmebehandlungen bei 250 ◦C ist für die Strukturen nicht zu beobachten
(vergleiche Abbildung 4.12). Der Grund für dieses Verhalten ist ebenfalls
anhand des Versagens der Strukturen zu erklären. Das spröde Material-
verhalten von IP-Dip durch einen zu hohen Vernetzungsgrad nach langen
Wärmebehandlungen bei 250 ◦C wird durch das spröde Strukturversagen
an den Strukturknoten überlagert. Die Spannungsspitzen an den Struk-
turknoten dominieren das Versagensverhalten der Strukturen bereits nach
kurzen Wärmebehandlungen. Die einzige Abweichung dieses Verhaltens
zeigt die Honigwabenstruktur nach einer Wärmebehandlung bei 200 ◦C
für 15 min. Hier ist eine höhere Festigkeit im Vergleich zu den übrigen
WB-Honigwabenstrukturen zu beobachten (vergleiche Abbildung 4.12 und
Tabelle 4.2). Das gesamte Material ist in Belastungsrichtung ausgerichtet,
wodurch das Materialverhalten eine größere Rolle spielen kann als bei den
Fachwerksstrukturen. Infolgedessen können optimierte Materialfestigkeiten
nach kurzen Wärmebehandlungen (200 ◦C/15 min) bei Honigwaben eine
höhere Festigkeit erzielen.
Der Festigkeits- und Steifigkeitsanstieg durch die Wärmebehandlungen ist
für die kubischen Strukturen sowie die Tetraederstrukturen stärker ausge-
prägt als bei den Honigwabenstrukturen (vergleiche Tabelle 4.2). Dies liegt
möglicherweise an dem unterschiedlichen Schreibprozess der Strukturen,
welcher in Abbildung 6.4 dargestellt ist. Die Honigwabenstrukturen wer-
den lagenweise mit jeweils drei horizontal nebeneinander liegenden Lini-
en geschrieben (Abbildung 6.4 (a)), das heißt sowohl horizontale als auch
vertikale Linien überlappen einander und erzielen eine Erhöhung des Ver-
netzungsgrads bereits während des 3D-DLW Prozesses. Dieses Verhalten
wurde auch bei der Bestimmung des Elastizitätsmoduls von IP-Dip beob-
achtet (Abbildung 6.2). Im Gegensatz dazu werden die Fachwerksstrukturen
entlang ihrer Fachwerksbalken geschrieben (Abbildung 6.4 (b)), wodurch
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(a) (b)
Abb. 6.4: Visualisierung der unterschiedlichen Schreibprozesse der Honigwabenstruktur und
der Fachwerkstrukturen (kubische Struktur und Tetraederstruktur). In (a) ist die
horizontale und vertikale Überlappung der einzelnen Linien im Schreibprozess
der Honigwabenstruktur zu erkennen. In (b) ist ein Ausschnitt der Bodenlage der
kubischen Struktur dargestellt; in den Fachwerkstrukturen werden einzelne Linien
nur lateral versetzt, nicht übereinander geschrieben.
nur horizontal nebeneinander geschriebene Linien überlappen, jedoch keine
vertikalen. Es ist also anzunehmen, dass der Vernetzungsgrad von IP-Dip in
den Honigwabenstrukturen bereits im Anschluss an den 3D-DLW Prozess
höher ist als der Vernetzungsgrad in den Fachwerksstrukturen. Die Wärme-
behandlungen haben somit einen geringeren Einfluss auf die Festigkeiten
und Steifigkeiten. Die stärkere Vernetzung der Polymerketten bereits wäh-
rend des Schreibprozesses kann darüber hinaus die größere maximale Deh-
nung der OWB-Honigwaben im Vergleich zu den WB-Honigwaben erklären
(vergleiche Abbildung 4.11 (a), (b)). Durch die Wärmebehandlung und die
damit verbundene weitere Vernetzung findet bereits eine Versprödung des
Materials statt, wodurch die maximalen Dehnungen der Honigwaben sin-
ken. Im Gegensatz dazu weisen die WB-Fachwerksstrukturen eine höhere
maximale Dehnung auf im Vergleich zu den jeweiligen OWB-Strukturen
(vergleiche Abbildungen 4.11 (c)–(f)). Hier führt eine Wärmebehandlung
zu einer weiteren Vernetzung der Polymerketten. Dadurch kann wie bei den





Die in Abschnitt 3.4.2 beschriebene Auswertung der Verschiebung der Mi-
krodrucksäulen umfasst zwei möglich Probleme (siehe Abbildung 3.4):
(i) zwischen Siliziumwafer und Mikrodrucksäule befindet sich eine dün-
ne Schicht aus Glaskohlenstoff und (ii) der Siliziumwafer weist eine hohe
Porosität im Anschluss an die Pyrolyse auf. Um die Gültigkeit der durch-
geführten Auswertung der Mikrodruckversuche zu bestätigen, wurden FE
Simulationen durchgeführt. Die FE Simulationen zeigen keinen Einfluss der
Glaskohlenstoff-Zwischenschicht auf die simulierten Kraft-Verschiebungs-
Kurven (Abbildung 4.21 (a)), was die durchgeführte Auswertung mit den
elastischen Konstanten von Silizium und eine Vernachlässigung der Zwi-
schenschicht aus Glaskohlenstoff bestätigt. Auch der Wert des Elastizitäts-
moduls von Silizium weist nur einen sehr geringen Effekt auf die simulier-
ten Kraft-Verschiebungs-Kurven auf (Abbildung 4.21 (b)). Dies bestätigt
die Auswertung der experimentellen Messungen mit ESilizium = 130 GPa.
Die höhere Steifigkeit der Mikrodrucksäulen aus den FE Simulationen im
Vergleich zu einer experimentell ermittelten Kraft-Verschiebungs-Kurve
(Abbildung 4.21 (a)) ist auf zwei unterschiedliche Mechanismen zurück-
zuführen: zum einen wurde in den FE Simulationen der gemittelte Elastizi-
tätsmodul aller Mikrodrucksäulenexperimente aus Messreihe 2 und Mess-
reihe 3 angewendet (E = 42,5 GPa), zum anderen handelt es sich bei den
FE Simulationen um eine starke Vereinfachung der Mikrodruckexperimen-
te, welche das reale Verhalten nur bedingt abbilden. Wird in den FE Si-
mulationen der Elastizitätsmodul der Mikrodrucksäule angewendet, welche
die zu vergleichende Kraft-Verschiebungs-Kurve erzielte (E = 39,9 GPa),
ist bereits eine bessere Übereinstimmung zwischen Simulation und Experi-
ment zu beobachten (Abbildung 4.21 (b)).
Die während der Pyrolyse stattfindende Schrumpfung der Mikrodrucksäu-
len ist sowohl abhängig von der Ausgangsgröße der polymeren Säulen als
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auch von der jeweiligen Charge des Fotolacks IP-Dip (Abbildung 4.14).
Dies könnte zu unterschiedlichen Endprodukten des jeweiligen Glaskohlen-
stoffs der Säulen führen. Der verwendete Fotolack von Messreihe 1 ergab
eine gleichmäßige Schrumpfung der Höhe sowie des Durchmessers, wäh-
rend der Fotolack der Messreihen 2 und 3 in einer stärkeren Schrumpfung
der Höhe als des Durchmessers resultierte. Generell gilt, je kleiner die Aus-
gangsgröße der polymeren Säule, umso stärker die Schrumpfung während
des Pyrolyseprozesses. Dieses Verhalten wurde auch für pyrolysierte Na-
nostrukturen, welche aus SU-8 hergestellt wurden, beobachtet [57]. Die
Abhängigkeit des Endprodukts von der jeweiligen Charge des Fotolacks
ist ebenfalls anhand des Elastizitätsmoduls der Säulen zu erkennen (Abbil-
dung 4.17 (b)). Messreihe 1 zeigt variierende Elastizitätsmoduln in Abhän-
gigkeit von der Säulengröße; der Elastizitätsmodul von Messreihe 2 und
3 zeigt einen höheren Wert und ist unabhängig von der Säulengröße. Die
ermittelten Werte des Elastizitätsmoduls sind hoch im Vergleich zu Litera-
turwerten von Glaskohlenstoff (15–30 GPa [53–56]), jedoch wurden auch
höhere Werte von 45 GPa [118] und 62 GPa [120] veröffentlicht sowie Wer-
te bis zu ∼60 GPa in Abhängigkeit von der Pyrolysetemperatur [121]. Im
Gegensatz zu variierenden Schrumpfungen und Elastizitätsmoduln weisen
Raman Spektren von pyrolysierten Säulen, welche aus verschiedenen Foto-
lackchargen hergestellt wurden (Messreihe 1 und Messreihe 3) keine Un-
terschiede auf (Abbildung 4.18). Die Struktur eines Raman Spektrums von
Glaskohlenstoff kann anhand der beiden überlappenden sp2 und sp3 Hoch-
punkten erkannt werden [57, 102]. Von den beschriebenen Beobachtungen
wird eine deutliche Abhängigkeit des Pyrolyseprozesses und des daraus re-
sultierenden Glaskohlenstoffs vom jeweiligen polymeren Ausgangmaterial
abgeleitet, trotz der übereinstimmenden Raman Spektren. Eine solche Ab-
hängigkeit des Endprodukts vom jeweiligen Ausgangsmaterial wird auch in
der Literatur beschrieben [52, 122]. Abhängig vom polymeren Ausgangs-
produkt ist mit einem variierenden Gehalt an Kohlenstoff im Endprodukt zu
rechnen [52, 122] sowie mit unterschiedlichen mechanischen Eigenschaf-
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ten [123]. Es wird vermutet, dass die Auflösung der Raman Spektroskopie
zu grob ist, um tatsächliche Unterschiede der unterschiedlichen Glaskoh-
lenstoffe aufzulösen; der untersuchte Probenbereich lag hierbei bei 3 µm x
3 µm und somit im Bereich von ∼1/6 des Säulendurchmessers (größte Säule
aus den Messreihen 1 und 3, vergleiche Tabelle A.9). Mit der Fokussierten-
Ionenstrahl-Tomografie wurden in polymeren Strukturen ortsabhängig deut-
liche Unterschiede des Vernetzungsgrads ermittelt [124], das heißt bereits
das Ausgangsprodukt für die Pyrolyse weist deutliche Materialvariationen
auf, was zu einer Variation des Endprodukts führen sollte.
Für geringe aufgebrachte Dehnungen ist linear-elastisches Materialverhal-
ten der Säulen zu beobachten (Abbildung 4.15 (a)), welches bei großen
Säulen mit Durchmesser &5,4 µm direkt in sprödem Versagen der Säulen re-
sultiert (Abbildung 4.16 (b)). Für Säulen mit kleineren Durchmessern kann
jedoch plastisches Verhalten anhand der Spannungs-Dehnungs-Kurven er-
mittelt werden (Abbildungen 4.15 (b) und 4.16 (b)), mit Bruchdehnungen
bis zu ∼22 %. Dieses Verhalten ist außergewöhnlich, da für Glaskohlen-
stoff im Allgemeinen geringe Bruchdehnungen von .5 % [120, 123] und
sprödes Versagen beobachtet wurden [53]. Die plastisch verformten Mikro-
drucksäulen (Abbildung 4.15 (b)) zeigen jedoch optisch anhand von HIM-
Aufnahmen keine Anzeichen plastischer Verformung (Abbildung 4.19 (b),
(c)). Diese Beobachtung ist auf die geringe plastische Verformung von .1 %
(vergleiche Abbildung 4.15 (b)) zurückzuführen, was bei einer Säulenhöhe
von ∼3,5 µm (Durchmesser ∼1,0 µm, vergleiche Tabelle A.9) einer absolu-
ten plastischen Verformung von .35 nm entspricht und im HIM nicht aufge-
löst wurde. Auch für amorphe Metalle wurde zunehmende Verformbarkeit
mit sinkendem Durchmesser von Mikrodrucksäulen beobachtet [125]. Dies
ist auf einen höheren Widerstand zur Ausbildung von Scherbändern zurück-
zuführen [125]. Nach Erreichen der Bruchdehnung ist für alle Mikrodruck-
säulen aus Glaskohlenstoff sprödes Versagen zu erkennen, unabhängig von
ihrer Größe (Abbildung 4.20). Obwohl das makroskopische Schadensbild
hierbei einen Einfluss der Säulengröße auf das Versagensverhalten sugge-
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riert (Abbildung 4.20 (a), (b)), zeigen vergrößerte Ansichten der Bruchober-
flächen eine vergleichbare Oberflächenstruktur (Abbildung 4.20 (c), (d)).
Dies deutet ebenfalls auf einen vergleichbaren Versagensmechanismus hin.
Da die Druckversuche ex situ im Nanoindenter ausgeführt wurden, ist keine
genauere Analyse des Verformungs- und Versagensverhaltens möglich. Um
mögliche Ursachen für die zunehmende plastische Verformung der Mikro-
drucksäulen mit sinkendem Säulendurchmesser zu ermitteln, wären in situ
Druckversuche, beispielsweise im REM notwendig.
Neben der Duktilität der Mikrodrucksäulen ist ebenfalls die Druckfestig-
keit größenabhängig (Abbildung 4.17 (a)). Dies ist auf den mechanischen
Größeneffekt zurückzuführen, wie er auch für Al2O3-Dünnschichten be-
obachtet wurde [21]. Die kritische Festigkeit σkrit eines Materials ist nach
Gleichung 2.10 abhängig von der Größe des kritischen Fehlers im Material.
Mit sinkender Probengröße ist mit kleineren Fehlern im Material zu rechnen
und folglich mit einer höheren kritischen Festigkeit, welche proportional zur
Probengröße t angenommen werden kann (Gleichung 2.11). Gao et al. [4]
deuten die Möglichkeit des Erreichens der theoretischen Materialfestigkeit
bei Unterschreitung einer kritischen Probengröße an. Für die Mikrodruck-
säulen aus den Messreihen 2 und 3 wurden für Durchmesser .2,3 µm bzw.
.5,4 µm ebenfalls relativ konstante Werte der Druckfestigkeit beobachtet
(Abbildung 4.17 (a) und Tabelle A.16). In Bezug zum ermittelten Elastizi-
tätsmodul liegen die Druckfestigkeiten von ∼6,6 GPa bzw. ∼4,3 GPa (Mit-
telwerte der unterschiedlichen Säulengrößen, Tabelle A.16) bei ∼E/6 bzw.
∼E/10. Dies liegt im Bereich des oberen Limits der theoretischen Festig-
keit (vergleiche Abschnitt 2.2.1). Auch für Al2O3-Dünnschichten wurden
steigende Festigkeiten mit sinkender Schichtdicke ermittelt sowie das Errei-
chen eines Plateauwerts im Bereich von E/30 für Schichtdicken≤50 nm [21].
Wie bereits für die PtP-Zugstäbe (Abschnitt 6.1.1) kann für die pyrolysier-
ten Säulen eine „charakteristische Fehlergröße“ anhand von Gleichung 2.10
abgeschätzt werden. Unter Verwendung eines kritischen Spannungsintensi-
tätsfaktors von KIC = 1,1MPa
√
m [56], Y = 1 [15,111] und der gemessenen
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mittleren Druckfestigkeiten von σmax = 6,6 GPa bzw. σmax = 4,3 GPa wird
die Fehlergröße zu∼9 nm bzw.∼21 nm abgeschätzt. Diese Abschätzung re-
sultiert folglich in sehr kleinen Defekten, welche deutlich kleiner sind als die
Mikrodrucksäulen mit einem minimalen Durchmesser von ∼0,6 µm. Auf-
grund der bereits diskutierten Abhängigkeit des jeweiligen Glaskohlenstoffs
vom zugehörigen Ausgangsprodukt ist jedoch die Anwendbarkeit von Li-
teraturwerten für den kritischen Spannungsintensitätsfaktor KIC in Frage zu
stellen. Entsprechend der ermittelten steigenden Festigkeiten mit sinkendem
Säulendurchmesser wird auch in der Literatur eine Abhängigkeit der Festig-
keit von Glaskohlenstoff von der Probengröße beschrieben [121, 123, 126].
Dieses Verhalten wurde auf die Konzentration von Fehlern im Material
zurückgeführt [121, 123] sowie auf die Größe der Fehler [121, 126]. Eine
Variation des Bruchmechanismus mit sinkender Probengröße wird hierbei
nicht vermutet [123], wie auch im Rahmen dieser Messungen anhand der
vergleichbaren Bruchoberflächen anzunehmen ist (Abbildung 4.20 (c), (d)).
Mit sinkendem Säulendurchmesser steigt das Verhältnis aus Oberfläche und
Volumen an. Infolge der größeren Oberfläche ist anzunehmen, dass Gase
während des Pyrolyseprozesses leichter entweichen können, was zu einer
geringeren Anzahl an Fehlern im Material führt [121, 123]. In größeren
Proben kann der interne Gasdruck während der Pyrolyse ansteigen [123].
Dies wiederum kann zur Bildung von Rissen und Hohlräumen führen [123].
Kleinere Proben können darüber hinaus eine geringere Konzentration an
Oberflächenfehlern besitzen, da sie dem internen Gasdruck aufgrund einer
höheren Oberflächenspannung besser standhalten können [121]. Eine deut-
liche Abhängigkeit des Elastizitätsmoduls von der Probengröße wird für
Glaskohlenstoff ebenfalls berichtet und auf eine stärkere molekularen Ori-
entierung in den Proben zurückgeführt [121,123]. Im Rahmen dieser Arbeit
wurde für Messreihe 1 ein höherer Elastizitätsmodul für die Säule mit dem
kleinsten Durchmesser (∼1,1 µm) beobachtet, für die Messreihen 2 und 3
jedoch ein konstanter Elastizitätsmodul für unterschiedliche Probengrößen
(Abbildung 4.17 (b)). Da alle Mikrodrucksäulen auf die gleiche Art und
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Weise hergestellt wurden, ist nicht mit einer Variation der molekularen Ori-
entierung in Säulen unterschiedlicher Größen zu rechnen und folglich nicht
mit einer Variation des Elastizitätsmoduls. Der Grund für den höheren Elas-
tizitätsmodul der kleinsten Säule aus Messreihe 1 ist somit unklar.
Neben einer Abhängigkeit der Druckfestigkeit von der Probengröße der
Mikrodrucksäulen ist eine Abhängigkeit von der jeweiligen Messreihe zu
beobachten (Abbildung 4.17 (a)). Die geringeren Festigkeiten von Mess-
reihe 1 im Vergleich zu Messreihe 2 und 3 sind auf die unterschiedlichen
Fotolackchargen und folglich auf die unterschiedlichen Endprodukte des
Glaskohlenstoffs zurückzuführen. Dieses Verhalten wird, wie bereits disku-
tiert, zusätzlich in den unterschiedlichen Elastizitätsmoduln deutlich (Ab-
bildung 4.17 (b)). Die Mikrodrucksäulen der Messreihen 2 und 3 wurden
jedoch aus derselben Fotolackcharge hergestellt und weisen einen vergleich-
baren Elastizitätsmodul auf; daher ist auch mit einem vergleichbaren End-
produkt des Glaskohlenstoffs zu rechnen. Die Mikrodrucksäulen aus Mess-
reihe 2 und 3 unterscheiden sich lediglich in den Verhältnissen aus Säulen-
höhe und Säulendurchmesser (vergleiche Tabelle A.9). Basierend auf dem
Prinzip von St. Venant [127] wäre es möglich, dass die Spannungszustände
in den Mikrodrucksäulen aufgrund der unterschiedlichen Säulenhöhen nicht
vergleichbar sind. Dies könnte zu den unterschiedlichen Festigkeiten führen.
FE Simulationen von Mikrodrucksäulen der unterschiedlichen Messreihen
zeigen jedoch anhand des Mehrachsigkeitsfaktors des Spannungszustands
keine Unterschiede (Abbildung 4.22 (c), (d)). Dies macht die variierenden
Festigkeiten aufgrund des Spannungszustands unwahrscheinlich. Die Ver-
teilung der von Mises-Vergleichsspannung (Abbildung 4.22 (a), (b)) zeigt
ebenfalls einen sehr vergleichbaren Verlauf. Die Maximalspannung weist
jedoch in der simulierten Säule aus Messreihe 3 (hohe Säule) einen höheren
Wert auf. Basierend auf dieser höheren Maximalspannung ist es möglich,
dass die Festigkeit der Säule lokal früher überschritten wird. Dies könnte
zu einer makroskopisch gemessenen geringeren Druckfestigkeit der Säu-
le führen. Darüber hinaus ist ein Einfluss des mechanischen Größeneffekts
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auf die höheren Festigkeiten in Messreihe 2 (niedrige Säulen) wahrschein-
lich. Das Volumen der Mikrodrucksäulen aus Messreihe 3 ist um einen
Faktor ∼1,4 größer als das Volumen der Säulen aus Messreihe 2. Folglich
ist mit einer höheren Anzahl an Fehlern im Material zu rechnen. Dadurch
wird die Existenz eines kritischen Fehlers, welcher das Versagen initiiert
wahrscheinlicher. Wie mit Gleichung 2.10 abgeschätzt wurde ist darüber
hinaus mit einer kleineren „charakteristischen Fehlergröße“ in den Säulen
aus Messreihe 2 im Vergleich zu Messreihe 3 zu rechnen. Für die Säulen
aus Messreihe 2 ist bei geringerem Volumen das Verhältnis aus Oberfläche
zu Volumen größer, sowohl vor der Pyrolyse (4 %) als auch nach der Py-
rolyse (∼6 %). Daher ist, wie bereits beschrieben, mit weniger Fehlern im
Material zu rechnen. Aufgrund der geringen Absolutvolumina der Mikro-
drucksäulen ist es möglich, dass auch geringe Unterschiede zwischen den
Säulen (4 % Unterschied des Verhältnisses aus Oberfläche und Volumen)
einen Einfluss auf die Festigkeiten haben können. Folglich ist anzunehmen,
dass eine Kombination aus lokal geringeren Maximalspannungen und dem
mechanischen Größeneffekt durch kleinere Mikrodrucksäulen für die höhe-
ren Festigkeiten der Säulen aus Messreihe 2 im Vergleich zu Messreihe 3
verantwortlich ist.
Strukturverhalten
Stark variierende Festigkeiten zwischen einzelnen Strukturen wurden für
Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff beobachtet (Abbildung 4.23). Für
die Messungen wurden drei individuelle Proben hergestellt, wobei eine Pro-
be jeweils mehrere Tetraederstrukturen beinhaltet. Es wurde beobachtet,
dass sich alle Tetraederstrukturen mit sehr geringen Festigkeiten auf genau
einer Probe befanden, was auf ein anderes Endprodukt des Glaskohlens hin-
deutet. Im kontrollierbaren Rahmen des Herstellungsprozesses (3D-DLW,
Entwicklung und überkritische Trocknung der Strukturen, Pyrolyseprozess)
sind jedoch keine Variationen zwischen den einzelnen Proben zu ermit-
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teln. Wie bereits angesprochen, wurden mit der Fokussierten-Ionenstrahl-
Tomografie in 3D-DLW hergestellten Strukturen lokal unterschiedlich stark
ausgeprägte Polymerkettenvernetzungen ermittelt [124]. Eine nicht kontrol-
lierbare Variation des 3D-DLW Prozesses (z. B. schwankende Laserleistun-
gen) wäre folglich möglich. Dies kann zu Variationen im Vernetzungsgrad
der einzelnen Tetraederstrukturen führen und somit zu einem anderen End-
produkt des Glaskohlenstoffs. Zusätzlich könnten schwankende Laserleis-
tungen zu variierenden Voxelgrößen (vergleiche Abschnitt 3.1) und somit zu
variierenden Strukturabmessungen führen, was wiederum variierende Fes-
tigkeiten zur Folge hätte. Eine weitere Möglichkeit ist eine ebenfalls nicht
kontrollierbare Variation des Pyrolyseprozesses. Mikrostrukturen aus Glas-
kohlenstoff [52] zeigten unter Druckbelastung ebenfalls stark variierende
Festigkeiten, die auf eine ungleichförmige Belastung sowie mögliche De-
fekte in den Strukturen zurückgeführt wurden. Da im Rahmen dieser Arbeit
jedoch niedrige Festigkeiten für eine individuelle Probe mit mehreren Te-
traederstrukturen beobachtet wurden, ist ein Einfluss des Endprodukts des
Glaskohlenstoffs wahrscheinlich.
Neben der Variation der Festigkeit der Tetraederstrukturen konnte eben-
falls gezeigt werden, dass das Versagensverhalten deutlich in Abhängigkeit
von den unterschiedlichen Festigkeiten sowie den Strukturgrößen variiert
(Abbildungen 4.24 und 4.25). Generell ist mit jedem Bruchvorgang in den
Strukturen ein Absinken der gemessenen Druckspannung zu beobachten,
gefolgt von einem erneuten Anstieg der Spannung bei Belastung des zu-
rückbleibenden Strukturrests. Strukturen mit geringeren Festigkeiten zeigen
jedoch ein weniger stark ausgeprägtes katastrophales Versagen als Struktu-
ren mit hohen Festigkeiten (vergleiche Abbildung 4.24 (a) und (b)). Bei
Untersuchung der Tetraederstrukturen im HIM im Anschluss an die Druck-
versuche werden ebenfalls deutlich variierende Bruchbilder beobachtet, je
nach Druckfestigkeit der jeweiligen Tetraederstruktur (Abbildung 4.29). Die
Beobachtungen der unterschiedlichen Versagensverhalten und Bruchbilder
unterstützen erneut die These eines anderen Endprodukts des Glaskohlen-
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stoffs. Für die großen Tetraederstrukturen (Balkenlänge ∼1730 nm) wur-
de ein ausgeprägtes schichtweises Versagen der Strukturen beobachtet und
ein weniger katastrophales Versagensverhalten im Vergleich zu den klei-
neren Strukturen (Balkenlänge ∼800 nm). Dieses Verhalten könnte mit ei-
nem unterschiedlichen Verhältnis aus Balkenlänge und -durchmesser er-
klärt werden, welches mit zunehmender Balkenlänge von ∼3,6 (Balken-
länge ∼800 nm) auf ∼5,9 (Balkenlänge ∼1730 nm) ansteigt. Infolgedessen
ist mit einer geringeren Knickstabilität der größeren Strukturen zu rechnen.
Elastisches Knicken einzelner Strukturlagen wird ermöglicht und kann so-
mit zu schichtweisem Versagen führen. Auch für metallbeschichtete Tetra-
ederstrukturen wurde variierendes Versagensverhalten bei unterschiedlichen
Strukturgrößen beobachtet (Abschnitt 4.2), welches in Abschnitt 6.2 disku-
tiert wird.
Werden die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Tetraederstrukturen (Abbil-
dung 4.23) in Bezug auf mögliche plastische Prozesse betrachtet, ist im
Allgemeinen sprödes Versagen im Anschluss an linear-elastische Verfor-
mung zu beobachten. Einzelne Spannungs-Dehnungs-Kurven, insbesondere
der kleinsten Strukturen (Balkenlänge ∼800 nm), zeigen eine Abweichung
vom linear-elastischen Verhalten vor einsetzendem spröden Versagen. Im
Vergleich zu den Mikrodruckexperimenten an Säulen aus Glaskohlenstoff
(Abbildung 4.16) ist zu beobachten, dass sich die Tetraederstrukturen in
Bezug zu ihren Balkendurchmessern bereits im Bereich der beobachteten
Plastizität der Mikrodrucksäulen befinden. Es ist jedoch anzunehmen, dass
aufgrund der Spannungsüberhöhungen an den Strukturknoten sprödes Ver-
sagen der Strukturen initiiert wird und somit die in kleinen Säulen beobach-
teten plastischen Prozesse weitestgehend unterdrückt werden.
Die mit sinkender Strukturgröße steigenden spezifischen Festigkeiten und
Steifigkeiten der Strukturen (Abbildung 4.26) sind auf den mechanischen
Größeneffekt zurückzuführen, der bereits für Tetraederstrukturen aus Glas-
kohlenstoff beobachtet wurde [53]. Hierbei können zwei unterschiedliche
Mechanismen zu den höheren Festigkeiten beitragen: (i) andere Materialfes-
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tigkeiten infolge der größeren Balkendurchmesser bei größeren Strukturen
und (ii) ein größeres Verhältnis aus Balkenlänge und Balkendurchmesser.
Für Mikrodrucksäulen wurden ebenfalls steigende Festigkeiten mit sinken-
der Probengröße beobachtet, wobei die hierfür ausschlaggebenden Mecha-
nismen auf die Festigkeiten von Tetraederstrukturen übertragen werden kön-
nen. Kleinere Proben weisen kleinere Defekte im Material auf und kleinere
Absolutvolumina besitzen eine geringere Anzahl von Defekten. Durch grö-
ßere Oberfläche/Volumen-Verhältnisse können während der Pyrolyse Ga-
se leichter entweichen, wodurch weniger Risse und Hohlräume im verblei-
benden Glaskohlenstoff vorhanden sind [121,123]. Der Balkendurchmesser
und das Absolutvolumen der Strukturen sinken mit der Größe der Tetra-
ederstrukturen, wobei das Verhältnis aus Balkenmantelfläche und -volumen
mit sinkender Strukturgröße ansteigt. Folglich ist mit kleineren Defektgrö-
ßen und einer geringeren Anzahl von Defekten in kleineren Tetraederstruk-
turen zu rechnen, was zu den höheren Festigkeiten der kleineren Struktu-
ren beiträgt. Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Tetraederstrukturen
aus Glaskohlenstoff zeigen sehr hohe spezifische Festigkeiten, wie in Ab-
bildung 6.5 zu erkennen ist. Im Vergleich zu Tetraederstrukturen aus Glas-
kohlenstoff einer anderen Versuchsreihe [53] sind trotz eines vergleichbaren
Ausgangszustands und Herstellungsprozesses der Strukturen höhere Festig-
keiten sowie höhere Dichtewerte zu erkennen. Dies ist, wie bereits für die
Mikrodrucksäulen beobachtet, auf unterschiedliche Chargen des Fotolacks
mit variierenden Schrumpfungsprozessen und daraus resultierenden variie-
renden Materialeigenschaften zurückzuführen.
Gegenläufig zu steigenden Festigkeiten mit sinkender Strukturgröße dissi-
pieren kleinere Tetraederstrukturen weniger Energie während der Druckbe-
lastung (Abbildung 4.26). Dieser Umstand ist auf die unterschiedlichen Ver-
sagensverhalten der Tetraederstrukturen zurückzuführen. Die kleinen Tetra-
ederstrukturen zeigen sprödes, katastrophales Versagen verbunden mit ei-
nem Wegbrechen großer Strukturbereiche (Abbildung 4.24). Die großen Te-
traederstrukturen zeigen stufenförmiges Versagen von gesamten Struktur-
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Abb. 6.5: Druckfestigkeit als Funktion der Materialdichte: Vergleich der erreichten Festig-
keiten der Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff mit Literaturwerten von Tetra-
ederstrukturen aus Glaskohlenstoff und Glaskohlenstoff-Al2O3 Kompositstruktu-
ren [53]. Die theoretisch erreichbare Obergrenze ist durch Diamant gegeben, das
stärkste bekannte Vollmaterial. Diagrammerstellung mit CES EduPack [59].
lagen, wobei die gemessenen Druckfestigkeiten der folgenden Belastungs-
peaks vergleichbare Maximalspannungen zeigen (Abbildung 4.25). Infolge
dieses Verhaltens kann mit jedem weiteren Bruchvorgang Energie dissipiert
werden, wodurch bis zur Maximalverschiebung des Druckexperiments mehr
Energie dissipiert wird. Es ist davon auszugehen, dass nahezu die gesamte
Energie durch Bruchvorgänge dissipiert wird, da Glaskohlenstoff aus po-
lymeren Ausgangsmaterialien nur eine sehr geringe intrinsische Dämpfung
aufweist [123].
Vor einsetzendem Strukturversagen weisen die Tetraederstrukturen lineares
Verformungsverhalten auf (Abbildung 4.27). Zusätzlich verformen sich die
Strukturen stärker in vertikaler Richtung als in horizontaler. Dies ist mit
der Einschränkung der Strukturen durch die horizontalen Strukturbalken zu
erklären und auch anhand der abgeschätzten Querkontraktionszahlen zu be-
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obachten. Die Werte der Querkontraktionszahlen (∼0,16 und ∼0,21) zei-
gen, dass das Strukturvolumen unter Belastung geringer wird. Die gerin-
gere Bewegung der unteren Strukturhälfte im Vergleich zur Strukturmitte
für kleine Tetraederstrukturen (Abbildung 4.27 (a)) könnte auf eine stärkere
Einschränkung der unteren Strukturhälfte durch die darunterliegende Säule
sowie die Spiralfüße (vergleiche Abbildung 3.3) zurückzuführen sein. Es ist
jedoch anzumerken, dass die Fehlerbalken der beiden Messungen überlap-
pen und folglich nur ein sehr geringer tatsächlicher Unterschied zu erwar-
ten ist. Die Höhenänderung der Strukturen mit zunehmender Dehnung ist
vergleichbar für die unterschiedlichen Strukturgrößen; bei einer Dehnung
von ∼9 % liegt die Höhe der unterschiedlichen Strukturen bei ∼97 % der
Originalhöhe (Abbildung 4.27 (b), (d)). Bis zum Bruch zeigen Tetraeder-
strukturen aus Glaskohlenstoff überwiegend elastische Verformung, was an-
hand der Rückverformung von verbleibenden intakten Strukturbereichen
nach einsetzendem Strukturversagen ermittelt wurde (Abbildung 4.28).
Generell sind mit den in situ Untersuchungen im REM nur 2D Informa-
tionen der Strukturen zu ermitteln. Um eine genauere Analyse des Verfor-
mungsverhaltens der Tetraederstrukturen durchzuführen, insbesondere im
Inneren der Strukturen, ist eine dreidimensionale Untersuchung beispiels-
weise mit der 3D Röntgentomografie notwendig. Jedoch konnte auch mit
den hier ermittelten 2D Informationen eine Querkontraktionszahl der Tetra-
ederstrukturen abgeschätzt sowie eine gleichförmige Verformung der ein-
zelnen Strukturbereiche aufgezeigt werden.
6.2 Einfluss von Metallbeschichtungen
Eine metallische Beschichtung von polymeren Strukturen hat das Potential
die Anwendungsmöglichkeiten dieser Metamaterialien zu erweitern, bei-
spielsweise aufgrund der guten thermischen und elektrischen Leitfähigkeit
von Metallen sowie der guten Verformbarkeit und Zähigkeit bei gleichzeitig
hoher Steifigkeit und Festigkeit [1]. Durch stromlose, chemische Beschich-
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tung wurden homogene Metallbeschichtungen auf Strukturen abgeschie-
den [7, 42–44, 46, 48], dieses Verfahren ist jedoch beschränkt auf einzelne
Elemente und ausgewählte Legierungssysteme [81, 128]. Im Gegensatz da-
zu kann kann durch das Magnetronsputtern eine Vielzahl von Materialien
abgeschieden werden [79,80]. Wegen des gerichteten Beschichtungsprozes-
ses [80] wurde jedoch eine ungleichförmige Beschichtung von Strukturen
beobachtet [47,81,129]. Eine variierende Schichtdicke auf den unterschied-
lichen Seiten der rechteckförmigen Strukturbalken wurde auch im Rahmen
dieser Arbeit beobachtet (Abbildung 4.30). Eine mögliche Lösung dieser
Schicht-Nonkonformität wäre eine Rotation der Objekte. Bei der Beschich-
tung der Tetraederstrukturen wurde ein Einfluss einer Rotation auf die Me-
tallschichtdicke beobachtet [81] (Abbildung A.4 (a) und (b)). Die Strukturen
beider Beschichtungskonfigurationen (stationär und rotierend) zeigen eine
dickere Beschichtung auf der Oberseite der Strukturen, da diese direkt in
der Richtung des Sputtertargets ausgerichtet sind. Zusätzlich sind bei der
rotierenden Beschichtungskonfiguration (Abbildungen 4.31 und A.4 (b))
die Strukturaußenseiten dicker beschichtet, da diese während der Rotation
ebenfalls in der Richtung des Sputtertargets ausgerichtet sind. Bei der hier
durchgeführten Rotation handelt es sich um eine Rotation um eine Achse
(vergleiche Abbildung 3.5 (b)). Eine mögliche weitere Verbesserung der
Schichtkonformität durch Rotation wäre hierbei eine Drehung um mehrere
Achsen [81]. Bei der Beschichtung von Strukturen mit elliptischen Balken
mit einer HEA wurde eine gute Schichtkonformität durch hohe Rotations-
geschwindigkeiten, geringe Abscheideraten und eine spezielle Anordnung
der Targets in Bezug zu den Strukturen erreicht [49]. Um die Schichtkonfor-
mität zu verbessern wurden darüber hinaus zylindrische Sputtertargets un-
tersucht [130] sowie die Erzeugung eines gerichteten Gasflusses [131]. Hier
kann der Druck für die Geschwindigkeit des Gasflusses zusätzlich optimiert
werden [132]. Für makrozelluläre Polymerschäume wurde eine homogene
Beschichtung durch die Manipulation des Metalldampfflusses erzielt [128].
Die Tetraederstrukturen sind mit einer dünnen Metallschicht auf allen Bal-
166
6.2 Einfluss von Metallbeschichtungen
kenseiten und somit vollständig beschichtet (Abbildung 4.30) [81]. Ein Bal-
ken aus dem Inneren der Struktur (Abbildung 4.30 (a)) weist auf allen Bal-
kenseiten einen Kontrastunterschied auf, auch auf der Unterseite, was auf
eine Metallbeschichung aller Balkenseiten hindeutet. Ein Strukturbalken,
welcher direkt auf das Substrat geschrieben wurde (5. Strukturlage, verglei-
che Abbildung A.5) und folglich auf der Balkenunterseite nicht beschichtet
werden konnte, zeigt hier keinen Kontrastunterschied. Allerdings wurde ei-
ne deutliche Variation der Schichtdicke abhängig von der Lage der Balken
in den Strukturen beobachtet (Abbildung 4.31). Mit zunehmender „Tie-
fe“ der Struktur (vergleiche Abbildung A.5) sowie im Inneren der Struktur
sind geringere Schichtdicken auszumachen als auf den Strukturaußenseiten.
Für kleinere Strukturen (5 µm Balkenlänge) ist diese Variation der Schicht-
dicke ausgeprägter als für große (12,5 µm Balkenlänge) (vergleiche auch
Abbildung A.6). Folglich spielt die „Offenheit“, das heißt die Größe der
Einheitszellen der Strukturen, eine Rolle bei der Beschichtung mit dem Ma-
gnetronsputterverfahren [81]. Durch die ungleichförmige Beschichtung der
Strukturen (Abbildungen 4.30, 4.31 und A.4) wird darüber hinaus deut-
lich, dass die Abscheiderate auf den Ober- und Außenseiten der Strukturen
größer ist und bei längeren Beschichtungsdauern mit stärkeren Schichtdi-
ckenunterschieden zu rechnen ist [81] (vergleiche auch Abbildung 4.32).
In Abbildung 6.6 ist der Einfluss einer Abweichung von der nominellen
Schichtdicke auf die Strukturdichte (a) und somit auf die spezifische Druck-
festigkeit der Strukturen (b) dargestellt. Allgemein gilt, je dicker die nomi-
nelle Metallbeschichtung, umso deutlicher ausgeprägt sind die Abweichun-
gen der jeweiligen Werte bei variierenden Schichtdicken. Für Tetraeder-
strukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm und einer nominellen Alumini-
umschichtdicke von 205 nm wurde auf der Balkenoberseite eine Schichtdi-
cke von ∼100 nm gemessen (vergleiche Abbildung A.6). Bei einer realen
Schichtdicke von 100 nm handelt es sich um eine Überschätzung der no-
minellen Schichtdicke (205 nm) von 51 %; die reale Dichte wird somit um




Abb. 6.6: Sensitivitätsanalyse zur Untersuchung des Einflusses der realen Schichtdicke auf (a)
die Strukturdichte sowie (b) die spezifischen Druckfestigkeiten der metallbeschich-
teten Tetraederstrukturen. Die Metallschichtdicken wurden hierbei um 5 % bis 30 %
reduziert und die Auswirkungen auf die ermittelten Strukturdichten und spezifi-
schen Druckfestigkeiten in Bezug zu den mit nominellen Schichtdicken berechneten
Werten dargestellt.
grund der Schichtdickenmessung auf der Balkenoberseite ist allerdings mit
einem noch stärkeren Einfluss auf die reale Strukturdichte zu rechnen, da
die Balkenoberseiten deutlich dicker beschichtet sind als die -unterseiten.
Die mit nominellen Schichtdicken berechneten Strukturdichten und spezi-
fischen Festigkeitswerte sind somit Anhaltspunkte, um den Einfluss von
Metallbeschichtungen auf das Strukturverhalten im Rahmen dieser Arbeit
zu ermitteln.
Druckfestigkeit und Steifigkeit der metallbeschichteten Tetraederstrukturen
steigen im Vergleich zu den polymeren OWB-Strukturen für alle untersuch-
ten Beschichtungsmaterialien an (Abbildung 4.33 (a) und Tabelle A.18), wie
auch für Al2O3- [30,37,39], NiB- [48] und HEA-beschichtete [49] Struktu-
ren beobachtet. Dieser Anstieg ist auf die höheren Festigkeiten und Steifig-
keiten der Metallbeschichtungen im Vergleich zur Polymerstruktur zurück-
zuführen. Für Strukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm wird aufgrund
des guten Verhältnisses aus Bruchzähigkeit und Festigkeit von Metallen [1]
darüber hinaus ein Anstieg der maximalen Dehnung bis zum Bruch beob-
achtet, insbesondere für dünne Metallbeschichtungen (Abbildung 4.33 (a)).
Epoxidbasierte Polymere weisen im Allgemeinen ein schlechteres Verhält-
168
6.2 Einfluss von Metallbeschichtungen
nis aus Bruchzähigkeit und Festigkeit auf [1]. Die Struktur mit der dicksten
Metallbeschichtung (240 nm Inconel 600) zeigt jedoch eine vergleichbare
maximale Dehnung wie die OWB-Struktur und sprödes Materialversagen
(Abbildung 4.35 (c)); auch für metallische Hohlstrukturen wurde ein Über-
gang von sprödem zu duktilem Materialversagen mit sinkender Schichtdi-
cke beobachtet [46, 47].
Aufgrund der hohen Dichtewerte der Metalle erhöhen die Metallbeschich-
tungen die Dichte der Tetraederstrukturen (Tabelle A.13). Die spezifischen
Festigkeiten und Steifigkeiten der Polymer-Metall Kompositstrukturen wei-
sen deshalb deutlich geringere Unterschiede auf als die Absolutwerte [81]
(Abbildung 4.33 (b)). Eine dünne Beschichtung mit Inconel 600 (35 nm) er-
höht die spezifische Festigkeit im Vergleich zur OWB-Struktur, eine dicke
Beschichtung (240 nm) verringert sie deutlich. Für eine nominelle Schicht-
dicke von 240 nm Inconel 600 ist bei einer Tetraederstruktur mit 5 µm
Balkenlänge der nominelle Metallanteil (51,3 %) höher als der Polymer-
anteil (vergleiche Tabelle A.13). Dies führt zu einer Erhöhung der Struktur-
dichte um einen Faktor ∼8, was wiederum in der geringeren spezifischen
Festigkeit (Faktor ∼2) resultiert. Für die spezifische Struktursteifigkeit sind
die Metallbeschichtungen der Strukturen nachteilig [81] (vergleiche Tabel-
le A.18); nur mit einer 35 nm dicken Ti-6Al-4V-Beschichtung ist eine ver-
gleichbare spezifische Steifigkeit zu erreichen wie für die OWB-Struktur.
Die berechneten Dichtewerte der metallbeschichteten Tetraederstrukturen
sind hierbei als oberes Limit zu betrachten, da die nominellen Schichtdicken
zur Ermittlung der Strukturdichten verwendet wurden (vergleiche auch Ab-
bildung 6.6). Zusätzlich wird das Metallvolumen durch eine Multiplikation
der Oberfläche der Polymerstruktur mit der nominellen Metallschichtdi-
cke ermittelt (vergleiche Abschnitt 3.5). Insbesondere in den Bereichen der
Strukturknoten wird das reale Metallvolumen überschätzt, was ebenfalls
zur Überschätzung der Strukturdichte beiträgt. Die spezifischen Druckfes-
tigkeiten und Steifigkeiten der metallbeschichteten Strukturen werden somit
unterschätzt [81], wodurch insbesondere der Vergleich mit den spezifischen
169
6 Diskussion
Werten der polymeren OWB-Strukturen beeinflusst wird.
Werden bei gleicher Schichtdicke unterschiedliche Polymer-Metall Kom-
positstrukturen verglichen (35 nm Ti-6Al-4V und Inconel 600) wird der
Einfluss des Beschichtungsmaterials deutlich (Abbildung 4.33 (b)) [81].
35 nm Inconel 600 erhöht die spezifische Festigkeit der Strukturen trotz der
hohen Dichte der Nickellegierung [99] im Vergleich zu OWB-Strukturen,
35 nm Ti-6Al-4V zeigt keinen Effekt. Werden bei gleichem Beschichtungs-
material unterschiedliche Schichtdicken verglichen, wird ein Anstieg der
absoluten Druckfestigkeit, jedoch ein Absinken der spezifischen Festigkeit
mit zunehmender Schichtdicke ermittelt. Ein entsprechendes Verhalten ist
für HEA-beschichtete Strukturen zu beobachten [49]. Dieses Verhalten kann
auf einen mechanischen Größeneffekt der Metallbeschichtungen zurückge-
führt werden, wie auch für HEA-Schichten [49] und Al2O3-Schichten [21]
beobachtet wurde. Al2O3-beschichtete Strukturen zeigen ebenfalls einen
Anstieg der spezifischen Festigkeit mit zunehmender Schichtdicke, wie in
Abschnitt 5.2.2 dargestellt ist. Der Anstieg der spezifischen Festigkeit ist
jedoch weniger stark ausgeprägt, je dicker die Al2O3-Beschichtung wird
[30, 37, 39]. Für Al-beschichtete Strukturen mit unterschiedlichen Schicht-
dicken (81 nm und 205 nm) sind die spezifischen Steifigkeiten vergleichbar,
was die Messungen und Berechnungen bestätigte [81]. Bei Strukturen mit
unterschiedlich dicken Inconel 600-Beschichtungen (35 nm und 240 nm)
werden jedoch deutliche Unterschiede der spezifischen Steifigkeit ermit-
telt (Tabelle A.18), was möglicherweise an der Abschätzung der Dichte-
werte liegt. Aufgrund höherer Abscheideraten auf den Ober- und Außen-
seiten der Strukturen ist bei längeren Beschichtungsdauern (d. h. dickeren
Metallbeschichtungen) mit stärkeren Schichtdickenunterschieden zu rech-
nen als bei kurzen. Somit werden dicke Metallbeschichtungen prozentual
mehr überschätzt als dünne, woraufhin die Strukturdichte bei dicken Be-
schichtungen ebenfalls deutlich stärker überschätzt wird als bei dünneren.
Der Unterschied der beiden Aluminiumschichtdicken beträgt ∼2,5, wäh-
rend der Unterschied der Inconel 600-Schichtdicken bei ∼6,9 liegt. Für
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die Inconel 600-beschichteten Strukturen wird folglich der Unterschied in
der Genauigkeit der Dichteberechnung deutlich stärker ausgeprägt sein als
für die Al-beschichteten Strukturen. In Abbildung 6.7 sind die Spannungs-
Dehnungs-Kurven von Tetraederstrukturen mit unterschiedlich dicken In-
conel 600- und Aluminiumbeschichtungen dargestellt, wobei spezifische
Spannungswerte dargestellt sind. In Bezug zur oben diskutierten Überschät-
Abb. 6.7: Spannungs-Dehnungs-Kurven der Tetraederstrukturen mit unterschiedlichen
Schichtdicken aus Aluminium und Inconel 600. Es sind spezifische Festigkeiten
dargestellt, um den Einfluss der Strukturdichte auf die spezifischen Festigkeiten und
Steifigkeiten deutlich zu machen. Die Strukturdichten wurden teilweise mit gerin-
geren Schichtdicken berechnet als die nominellen Schichtdicken (siehe Legende des
Diagramms).
zung der Schichtdicke bei unterschiedlichen nominellen Schichtdicken wur-
den die Dichtewerte der Strukturen hier sowohl mit nominellen Schichtdi-
cken berechnet, als auch mit dünneren Schichten. Für die dünne Inconel
600-Beschichtung (35 nm) wurde mit der nominellen Schichtdicke gerech-
net, für die 81 nm Al-Beschichtung mit einer 20 % geringeren Schichtdi-
cke (65 nm) sowie mit 50 % geringeren Schichtdicken für die 205 nm Al-
(103 nm) und 240 nm Inconel 600-Beschichtungen (120 nm). Wie oben dis-
kutiert wurde für Strukturen mit einer nominellen Al-Beschichtung von
205 nm eine um ∼50 % geringere reale Schichtdicke gemessen. Für die
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dünneren Schichten (35 nm Inconel 600 und 81 nm Al) ist mit einer gerin-
geren Abweichung zu rechnen, weshalb die Strukturdichten mit der nomi-
nellen Schichtdicke bzw. einer um 20 % dünneren Beschichtung berechnet
wurden. Werden die auf diese Weise berechneten spezifischen Steifigkeiten
der Tetraederstrukturen ermittelt, weisen die Strukturen mit unterschiedlich
dicken Inconel 600-Beschichtungen eine Differenz von einem Faktor ∼1,2
auf, bei unterschiedlich dicken Al-Beschichtungen von ∼1,4. Für die Inco-
nel 600-beschichteten Strukturen ist somit eine bessere Übereinstimmung
der spezifischen Steifigkeiten zu beobachten als bei einer Strukturdichte-
bestimmung mit den nominellen Schichtdicken (vergleiche Abbildung 4.33
(b) und 6.7). Dieses Verhalten zeigt die Sensitivität der Dichteberechnung
bei unterschiedlich dicken Metallbeschichtungen.
Für eine Tetraederstruktur mit 81 nm Al-Beschichtung wird mit kleiner wer-
dender Strukturgröße eine zunehmende Verformbarkeit und Druckfestig-
keit der Strukturen beobachtet (Abbildung 4.34 (a)). Während die relati-
ve Dichte der Strukturen um einen Faktor ∼2 ansteigt, steigt die spezi-
fische Druckfestigkeit der Strukturen um einen Faktor ∼3,6 an. Ein ent-
sprechendes Verhalten wurde für alle metallbeschichteten Strukturen sowie
für die OWB-Strukturen ermittelt (Abbildung 4.34 (b)). Auch für Al2O3-
beschichtete Strukturen [39], Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff (Ab-
schnitt 4.1.4 und [53]) und HEA-beschichtete Strukturen [49] wurde die-
ses Verhalten festgestellt. Entsprechend der Beobachtungen für Al2O3-
beschichtete Strukturen [39], ist dies auf eine Kombination des mecha-
nischen Größeneffekts, des Verhältnisses von Polymer und Metall in den
Strukturen sowie des Versagensverhaltens zurückzuführen. In den größeren
Strukturen ist prozentual mehr Polymermaterial vorhanden als Metall (ver-
gleiche Tabelle A.13), was aufgrund der geringeren Festigkeiten des Po-
lymers nachteilig für die Festigkeiten der Tetraederstrukturen ist. Darüber
hinaus besitzen die kleineren Strukturen aufgrund des kleineren Verhältnis-
ses aus Balkenlänge und äquivalentem Balkendurchmesser (vergleiche Ta-
belle 4.3) eine höhere Knickstabilität im Vergleich zu den größeren Struk-
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turen. Die spezifischen Druckfestigkeiten der großen Strukturen (7,5 µm
und 12,5 µm Balkenlänge) variieren weniger als die der kleineren Struk-
turen (5 µm und 7,5 µm Balkenlänge) (vergleiche Abbildung 4.34 (b) und
Tabelle A.18). Das heißt die spezifische Druckfestigkeit sinkt für größere
Strukturen langsamer mit zunehmender Strukturgröße, obwohl gleichzeitig
das Verhältnis aus Balkenlänge zu äquivalentem Balkendurchmesser weni-
ger stark ansteigt (Vergleich 7,5 µm und 12,5 µm: Faktor ∼1,17, Vergleich
5 µm und 7,5 µm: Faktor ∼1,21). Der Metallanteil der Strukturen sinkt bei
den großen Strukturen (7,5 µm und 12,5 µm Balkenlänge) stärker als bei
den kleinen (5 µm und 7,5 µm Balkenlänge) (vergleiche Tabelle A.13). Aus
diesem Grund ist für die spezifischen Festigkeiten der Tetraederstrukturen
mit einem stärkeren Einfluss des abnehmenden Metallanteils zu rechnen
als mit einem Einfluss der geringeren Knickstabilität. Die niedrigen spezifi-
schen Festigkeiten der Tetraederstrukturen mit Balkenlängen von 10 µm und
12,5 µm und einer Beschichtung mit 35 nm Inconel 600 (Abbildung 4.34
(b)) sind in diesem Zusammenhang nicht eindeutig zu erklären. Eine Mög-
lichkeit wären prozessbedingte Variationen, wie ebenfalls bereits bei den
geringen Ingenieurszähigkeiten von PtP-Zugstäben nach einer Wärmebe-
handlung von 200 ◦C/30 min (Abbildung 4.5) sowie bei den variierenden
Festigkeiten von Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff (Abbildung 4.23)
vermutet wurde.
Das Versagensverhalten der Strukturen kann ebenfalls eine Rolle bei der
Festigkeit der unterschiedlichen Strukturgrößen spielen (vergleiche Abbil-
dung 4.35 (a)–(c) mit (d)–(f)). Strukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm
zeigen Brüche im Verlauf der Strukturbalken und an den Strukturknoten
(35 nm Inconel 600 und 205 nm Aluminium, Abbildung 4.35 (a), (b)) wäh-
rend die Strukturen mit einer Balkenlänge von 10 µm Brüche an den Knoten,
jedoch nicht im Verlauf der Strukturbalken zeigen (Abbildung 4.35 (d), (e)).
Mit 240 nm Inconel 600-beschichtete Strukturen zeigen sprödes Versagen
insbesondere an den Strukturknoten (Abbildung 4.35 (c), (f)); bei der größe-
ren Struktur ist ein katastrophaleres Versagen beobachtbar als bei der kleine-
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ren. Das Versagensverhalten der Strukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm
ist hierbei bemerkenswert. Für Strukturen wird im Allgemeinen Versagen
an den Knoten beobachtet, nicht im Verlauf der Balken (Abschnitte 4.1.2
und 5.2 sowie [17,21,30,37,39,43,75,105]). Der Übergang von ausschließ-
lichem Knotenversagen der Strukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm zu
einer Kombination aus Balken- und Knotenversagen könnte auf einer mögli-
chen Formoptimierung der Knoten basieren [81]. Wie in Abbildung 4.36 (a),
(b) zu erkennen, zeigen die Strukturen mit Inconel 600-Beschichtung eine
Ausrundung der Knotenform durch die Metallbeschichtung, wodurch Span-
nungsspitzen reduziert werden könnten. Diese Ausrundung ist bei Struktu-
ren mit 205 nm Aluminiumbeschichtung jedoch nicht zu beobachten, ob-
wohl diese Strukturen ebenfalls Versagen im Verlauf der Strukturbalken
aufweisen (Abbildung 4.35 (b)). Folglich werden die Strukturknoten offen-
bar durch die reine Metallbeschichtung bereits stabilisiert. Dies kann zu
einem kombinierten Balken-Knoten-Versagensmechanismus führen. Durch
FE Simulationen wurde von Valdevit et al. [133] gezeigt, dass die Festigkeit
von Hohlstrukturen verbessert werden kann, indem das Materialvolumen im
Knotenbereich vergrößert wird. Bei dicken Metallbeschichtungen (240 nm
Inconel 600) zeigt die Kerbformoptimierung jedoch keinen Einfluss auf
das Versagensverhalten, hier wird sprödes Versagen hauptsächlich an den
Strukturknoten beobachtet (Abbildung 4.35 (c)). Ein solcher Übergang von
duktilem zu sprödem Versagen wurde ebenfalls für metallische und kerami-
sche Hohlstrukturen mit zunehmender Wandstärke beobachtet [41, 46, 47].
Eine weitere Vernetzung der Polymerketten durch geeignete Wärmebehand-
lungen kann die spezifischen Festigkeiten von Strukturen erhöhen (siehe
Abschnitt 6.1.1). In Abbildung 4.37 ist zu erkennen, dass die spezifische
Festigkeit von Inconel 600-beschichteten Strukturen durch eine vorange-
gangene Wärmebehandlung und eine daraus resultierende Festigkeitser-
höhung der polymeren Grundstruktur ebenfalls erhöht werden kann. Die
spezifische Festigkeit einer polymeren WB-Struktur (200 ◦C/15 min) kann
jedoch nicht erreicht werden, was auf die höhere Strukturdichte infolge
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der Metallbeschichtung sowie auf eine Veränderung des Versagensverhal-
tens im Vergleich zur metallbeschichteten OWB-Struktur zurückzuführen
ist. Während die Inconel 600-beschichtete OWB-Struktur eine Kombinati-
on aus Knoten- und Balkenversagen zeigt (Abbildung 4.38 (a)), weist die
Inconel 600-beschichtete WB-Struktur (200 ◦C/15 min) sprödes Versagen
hauptsächlich an den Strukturknoten auf (Abbildung 4.38 (b)). Trotz einer
Kerbformausrundung infolge der Metallbeschichtung (Abbildung 4.38 (c))
überwiegt das für polymere WB-Tetraederstrukturen beobachtete Versagen
an den Strukturknoten (vergleiche Abschnitt 4.1.2, Abbildung 4.13 (f)).
Durch Metallbeschichtungen können die spezifischen Festigkeiten von Te-
traederstrukturen folglich nur geringfügig erhöht werden. Die Stabilisierung
und die beobachtete mögliche Kerbformoptimierung der Strukturknoten
könnte jedoch eine Erhöhung der mechanischen Effizienz der Strukturen zur
Folge haben, verbunden mit einer Verbesserung des Strukturverhaltens unter
mehrmaliger Belastung sowie in Bezug auf die Energiedissipation [81]. Für
HEA-beschichtete Strukturen wurde ein verbessertes Energiedissipations-
vermögen beobachtet im Vergleich zu polymeren Strukturen [49]. Eine Er-
höhung der Knotenfestigkeit durch die Metallbeschichtung spielt hierbei ei-
ne Rolle, eine mögliche Kerbformausrundung durch die HEA-Beschichtung
wird jedoch nicht erwähnt [49].
6.3 Einfluss unterschiedlicher Belastungsarten
6.3.1 Dehnrateneffekte
Die OWB-Strukturen und WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) zeigten eine ge-
ringe Dehnratenabhängigkeit (Abbildungen 5.1, A.7 und 5.2 sowie Tabel-
le A.19). Folglich dominiert das Strukturverhalten über das Materialver-
halten, da im Allgemeinen die mechanischen Eigenschaften von Polyme-
ren stark von der Belastungsgeschwindigkeit beeinflusst werden [134]. Ei-
ne frequenzabhängige Messung des Elastizitätsmoduls von IP-Dip (Abbil-
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dung 4.9) ergab allerdings konstante Werte für unterschiedliche Messfre-
quenzen, insbesondere im Zustand mit stärkerer Polymerkettenvernetzung
(vergleiche Abschnitt 6.1.1). Gegensätzlich dazu wurde für epoxidbasier-
te Duroplaste eine Abhängigkeit der mechanischen Eigenschaften von der
Belastungsgeschwindigkeit beobachtet, wobei diese Abhängigkeit auch bei
unterschiedlichen Polymerkettenvernetzungen beobachtbar war [112]. Auch
für den im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Fotolack IP-Dip wurde ein
Einfluss der Belastungsgeschwindigkeit auf das Materialverhalten [116]
sowie auf das Verhalten von zug- und biegedominierten Strukturen [117]
beobachtet. Die Belastungsgeschwindigkeiten der erwähnten Untersuchun-
gen variieren jedoch sehr stark, weshalb ein direkter Vergleich nur bedingt
möglich ist. Lemma et al. [116] ermittelten ein geschwindigkeitsabhängi-
ges Materialverhalten von IP-Dip bei 416 nm/s und 832 nm/s, womit folglich
nur die geringe Belastungsrate mit den hier durchgeführten Messungen ver-
gleichbar ist.
Die Unabhängigkeit von der Belastungsgeschwindigkeit der aus IP-Dip her-
gestellten Strukturen kann auf die Dominanz des Strukturverhaltens zu-
rückgeführt werden. Sowohl das Spannungs-Dehnungs-Verhalten als auch
der Wert der Druckfestigkeit werden durch die 3D Mikroarchitektur be-
stimmt, nicht durch das Materialverhalten. Diese Beobachtung wurde auch
für OWB- und WB-Strukturen gemacht, wobei ein geringerer Anstieg der
Festigkeit aufgrund von Wärmebehandlungen beobachtet wurde als für Zug-
proben aus IP-Dip (vergleiche Abschnitt 6.1.1). Spannungsspitzen, welche
in den Knotenbereichen der Strukturen auftreten, limitieren die Strukturfes-
tigkeit. Für WB-Strukturen ist die Geschwindigkeitsabhängigkeit noch we-
niger ausgeprägt als für OWB-Strukturen (vergleiche Abbildung 5.2), was
ebenfalls auf diesen Effekt zurückzuführen ist. Für OWB-Strukturen ist bei
niedrigen Belastungsgeschwindigkeiten (vergleiche 20 nm/s und 100 nm/s)
ein geringer Unterschied der Druckfestigkeit zu beobachten. Hier spielt
folglich das Materialverhalten eine bedeutendere Rolle als bei höheren Ge-
schwindigkeiten (vergleiche 100 nm/s und 500 nm/s) bzw. bei stärkerer Poly-
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merkettenvernetzung (WB-Strukturen).
Druckversuche unter zyklischer Belastung wurden im Rahmen dieser Ar-
beit bei 500 nm/s durchgeführt (Abschnitt 5.2), was für die unterschiedlichen
Strukturen zu unterschiedlichen Dehnraten führt. Aufgrund des geringen
Einflusses der Belastungsgeschwindigkeit auf die mechanischen Eigen-
schaften der Strukturen, insbesondere zwischen 100 nm/s und 500 nm/s, ist
ein Vergleich der unterschiedlichen Messungen jedoch unproblematisch.
6.3.2 Zyklische Belastung
Allgemeines Verhalten
Für WB-Tetraederstrukturen (200 ◦C/15 min) wird in einem ersten Belas-
tungszyklus elastisch-plastisches Verhalten bis zum Erreichen sowie einset-
zendes Balkenknicken nach Erreichen der Druckfestigkeit beobachtet. Das
einsetzende Balkenknicken ist deutlich in in situ Momentaufnahmen zu se-
hen (Abbildung 5.3). Eine starke Entfestigung zugdominierter Strukturen
nach Erreichen der maximalen Druckfestigkeit aufgrund von Brüchen oder
einsetzender plastischer Verformung durch Knicken wird auch von Ash-
by [10] beschrieben. Der erneute Druckspannungsanstieg für höhere Deh-
nungen (& 22%) ist auf eine lokale Komprimierung der Struktur zurück-
zuführen. Die lokale Komprimierung ist hierbei nicht zu verwechseln mit
der Verdichtung der Struktur [105], welche erst bei höheren Dehnungen er-
folgt (wie ebenfalls in [43] beschrieben). Eine lokale Komprimierung tritt
aufgrund von lokal begrenzten, stärkeren Deformationen einzelner Struktur-
bereiche auf. In diesen Einzelbereichen kommen Strukturbalken in Kontakt
zueinander, was zur lokalen Komprimierung und somit zu einem erneuten
Anstieg der gemessenen Druckspannung führt [105]. Während der Entlas-
tung zeigen die Tetraederstrukturen eine deutliche elastische Rückverfor-
mung. Dieses Verhalten kann ebenfalls in in situ Momentaufnahmen sowie
an Spannungs-Dehnungs-Kurven beobachtet werden (Abbildungen 5.3 und
5.4). Durch viskoelastische Rückverformung polymerer Strukturen kann es
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zu einer Überschätzung der verbleibenden Dehnungen kommen, wenn diese
wie in Abschnitt 3.4.5 beschrieben anhand des Dehnungswerts bei Span-
nungsfreiheit nach Entlastung ermittelt werden [105]. Die in situ durch-
geführten Druckversuche zeigten jedoch keine ausgeprägte viskoelastische
Rückverformung [105]; das gering ausgeprägte viskoelastische Verhalten
von IP-Dip und daraus hergestellten Strukturen kann auch durch die geringe
Dehnratenabhängigkeit bestätigt werden (vergleiche Abschnitte 6.1.1 und
6.3.1). Idealerweise würde die abgeflachte Indenterspitze während der zykli-
schen Druckversuche den Kontakt mit der Struktur nicht verlieren, sondern
die Bewegungsrichtung sofort umgekehren, wenn die Spannung den Wert
Null erreicht. Viskoelastische Rückverformung der Strukturen würde somit
keine Rolle bei der Ermittlung der verbleibenden Dehnung spielen, weshalb
die verbleibenden Dehnungen auf die beschriebene Weise bestimmt wurden.
Eine tatsächliche Durchführung der Experimente mit anhaltendem Kontakt
zwischen Indenterspitze und Struktur war jedoch nicht möglich.
Die beschriebenen Beobachtungen können nur aufgrund der weggesteuert
durchgeführten Druckversuche gemacht werden [105]. Unter Lastkontrolle
würden eventuelle Instabilitäten in der Struktur zu einem frühzeitigen Ver-
sagen führen (vergleiche Abschnitt 4.1.2, Abbildung 4.10). Durch die Weg-
steuerung kann das Strukturverhalten auch nach dem Einsetzen von Nach-
giebigkeiten in der Struktur analysiert werden. Darüber hinaus ist mit der in
situ Durchführung der Experimente im REM eine Untersuchung des Defor-
mationsverhaltens der Strukturen möglich.
Die Belastungs- und Entlastungskurven der Druckversuche zeigen deutliche
Hysteresekurven (Abbildungen 5.3 und 5.4), ein Zeichen für Energiedissi-
pation. Bereits bei geringen Dehnungswerten wird Energie dissipiert, was
anhand der ersten Belastungszyklen unter ansteigender zyklischer Belastung
beobachtet werden kann (durchgezogene, rote Linien in Abbildung 5.3). Ir-
reversible Prozesse und hierbei insbesondere Brüche in der Struktur führen
zur deutlichen Verkleinerung der Hysteresekurve bei mehrmaliger Belas-
tung zur maximalen Dehnung von∼25 % (Abbildung 5.4) [105]. Die stärks-
178
6.3 Einfluss unterschiedlicher Belastungsarten
te Verkleinerung der Hysteresekurve ist vom ersten zum zweiten Zyklus zu
beobachten, was darauf hindeutet, dass die meisten Brüche in der Struk-
tur im ersten Belastungszyklus erfolgen [105]. Dieses Verhalten wurde mit
FE Simulationen bestätigt (Abbildung 5.21 (a), (b)). Für höhere Zyklen-
zahlen stabilisiert sich die Hysteresekurve, das heißt in jedem Zyklus wird
eine vergleichbare Energiemenge dissipiert. Dieses Verhalten wurde auch
für andere Strukturen beobachtet [43, 44, 60, 61]. Eine stärkere Verformung
der Struktur während der ersten zehn Belastungszyklen im Vergleich zu den
Zyklen 11–20 ist in in situ Momentaufnahmen zu sehen (Abbildung 5.4).
Dies ist ebenfalls auf ein stärkeres Bruchverhalten während der ersten Zy-
klen im Vergleich zu späteren Zyklen zurückzuführen. Dennoch zeigt die
WB-Tetraederstruktur eine sehr starke elastische Rückverformung nach 20
Belastungszyklen (Abbildung 5.4).
Wie in Abschnitt 2.3.2 beschrieben tragen unterschiedliche Mechanismen
zur Energiedissipation in zellulären Materialien bei [8, 61]. Für die im Rah-
men dieser Arbeit untersuchten Strukturen wird erwartet, dass Deformati-
onsmechanismen mit Brüchen, plastischer Verformung sowie elastischem
Knicken eine Rolle für die Energiedissipation spielen. Darüber hinaus kön-
nen reibungsinduzierte Effekte beteiligt sein; zum einen zwischen Struk-
turbalken, welche bei hohen Dehnungswerten in Kontakt treten, zum an-
deren zwischen den Bruchoberflächen von Mikrorissen in den Strukturen.
Diese beiden Effekte werden im Rahmen dieser Arbeit mit „makroskopi-
scher Reibung“ (Reibung zwischen Strukturbalken) und „mikroskopischer
Reibung“ (Reibung in Mikrorissen) bezeichnet. Intrinsische Materialdämp-
fung der verwendeten Vollmaterialien kann ebenfalls zur Energiedissipation
beitragen. Eine viskose Dämpfung der umgebenden Luft kann im Rahmen
dieser Arbeit ausgeschlossen werden, da alle Versuche im REM und folg-
lich im Vakuum durchgeführt wurden. Auch gedämpfte Vibrationen hoher
Frequenzen treten für die hier untersuchten Strukturen nicht auf; hierfür ist
ein spezielles Design der zellulären Materialien notwendig, beispielswei-
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se durch spezielle Knickelemente [62] oder durch Strukturen mit mehreren
stabilen Konfigurationen [63].
Einfluss der 3D Mikroarchitektur
Für OWB-Strukturen und WB-Strukturen wurde eine sinkende spezifische
dissipierte Energie Ûdiss mit zunehmender Zyklenzahl für alle Strukturen
beobachtet (Abbildungen 5.5 (a) und 5.8 (a)). Die Abnahme der Ûdiss mit
zunehmender Zyklenzahl kann auf irreversible Effekte in den Strukturen
zurückgeführt werden, das heißt auf plastische Verformung sowie insbeson-
dere auf Bruchvorgänge, die bereits während eines ersten Belastungszyklus
auftreten [105]. Dieses Verhalten kann auf HIM-Aufnahmen der Struktu-
ren nach einem und nach 20 Belastungszyklen erkannt werden (Abbildun-
gen 5.7 und 5.10). Für alle Strukturen ist die Ûdiss im ersten Belastungs-
zyklus am größten und zeigt den stärksten Rückgang zum zweiten Belas-
tungszyklus. Folglich findet der Hauptanteil irreversibler Prozesse während
des ersten Belastungszyklus statt, wie auch mit FE Simulationen bestätigt
wurde (Abbildung 5.21 (a), (b)). Die bei der Honigwabe zu beobachten-
de höchste Ûdiss im Vergleich zu den anderen Strukturen ist eine Folge der
höchsten Druckfestigkeit aufgrund des in Belastungsrichtung ausgerichte-
ten Materials; die niedrigsten Werte der Ûdiss zeigen die hexagonalen Struk-
turen, welche die geringsten Festigkeiten aufweisen [105] (Abbildung 5.1
und [30, 37]).
Gegenläufig zum Absinken der Ûdiss mit zunehmender Zyklenzahl steigt die
bleibende Dehnung nach Entlastung der Strukturen an (Abbildungen 5.5 (b)
und 5.8 (b)), wobei auch dieses Verhalten auf irreversiblen Vorgängen in den
Strukturen mit plastischer Verformung sowie Bruchvorgängen beruht. Die
dominierenden Versagensmechanismen der OWB- und WB-Strukturen sind
lokales und globales Knicken oder Beulen von Strukturbalken oder -wänden
sowie Brüche, insbesondere an Strukturknoten [105] (Abbildungen 5.6 und
5.9), was ein übereinstimmendes Verhalten mit den Beobachtungen in Ab-
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schnitt 6.1.1 und in [30, 37] zeigt. Die WB-Strukturen zeigen hierbei mehr
gebrochene Strukturknoten und ein stärkeres Schadensbild als die OWB-
Strukturen (vergleiche Abbildung 5.7 mit Abbildung 5.10), wie auch in Ab-
bildung 4.13 für OWB- und WB-Strukturen zu beobachten ist.
Die effektive Festigkeit σ∗eff einer Tetraederstruktur kann mit der Festigkeit
des verwendeten Vollmaterials σS berechnet werden zu [135]
σ
∗
eff = σSρ̄ sin
2(ω). (6.1)
ω ist hierbei der eingeschlossene Winkel zwischen der Horizontalen und ei-
nem Strukturbalken des Tetraeders. Im Falle von gleich langen Strukturbal-
ken gilt sin(ω) =
√
2/3 (wie für die untersuchten Tetraederstukturen) [53].
Wird σ∗eff nicht durch die Materialfestigkeit des Vollmaterials begrenzt, son-
dern versagt die Struktur aufgrund von elastischem Knicken der Strukturbal-










führt [136]. Der Faktor k beschreibt die Steifigkeit der Strukturbalken in
Bezug zur Rotation, wobei k = 1 gelenkig verbundene Strukturbalken be-
schreibt und k = 2 fest verbundene. ES ist der Elastizitätsmodul des ver-
wendeten Vollmaterials, ρ̄ die relative Dichte der Struktur und cos(ω) be-
trägt
√
1/3 bei gleichlangen Strukturbalken [53]. Unter Verwendung von
Gleichung 6.2 kann die effektive, elastische Knickfestigkeit der OWB-
Tetraederstruktur abgeschätzt werden. Der Elastizitätsmodul der OWB-PtP-
Zugstäbe wurde zu ∼0,65 GPa ermittelt (Abbildung 4.8), was als unteres
Limit des Werts des Elastizitätsmoduls zu betrachten ist, während der Elas-
tizitätsmodul der frequenzabhängigen Messungen ∼4,1 GPa beträgt (Ta-
belle 4.1). Die relative Dichte der Tetraederstruktur liegt bei 15,8 % (Ta-
belle A.3). Im Allgemeinen ist davon auszugehen, dass die Strukturbal-
ken fest miteinander verbunden sind, d. h. k = 2. Globales Knicken ist in
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Gleichung 6.2 allerdings nicht berücksichtigt, wodurch jedoch die Defor-
mation einzelner Strukturbalken möglich ist [53]. Aus diesem Grund kann
k = 1 ebenfalls als realistisch betrachtet werden. Unter Anwendung von
fest verbundenen Strukturbalken (k = 2) liegen somit die Knickfestigkeiten
bei σ∗;0,65GPaeff,knicken = 8,4 MPa für ES = 0,65 GPa bzw. σ
∗;4,1GPa
eff,knicken = 52,9 MPa
für ES = 4,1 GPa. Werden hingegen gelenkig verbundene Strukturbalken
angenommen (k = 1), liegen die entsprechenden Knickfestigkeiten niedri-
ger bei σ∗;0,65GPaeff,knicken = 2,1 MPa bzw. σ
∗;4,1GPa
eff,knicken = 13,2 MPa. Beim Vergleich
der einzelnen Werte der elastischen Knickfestigkeit wird deutlich, dass
nur die Knickfestigkeiten unter Annahme des niedrigen Elastizitätsmoduls
ES = 0,65 GPa erreicht bzw. überschritten werden, nicht jedoch unter An-
nahme des höheren Elastizitätsmoduls ES = 4,1 GPa (vergleiche Abbildun-
gen 5.3 und 5.4). Da die mit den PtP-Experimenten ermittelten Elastizi-
tätsmoduln voraussichtlich unterschätzt sind (vergleiche Abschnitt 6.1.1),
wird somit nicht klar, ob die analytisch ermittelte Knickfestigkeit der OWB-
Tetraederstrukturen tatsächlich erreicht wird. Aufgrund der in situ Beobach-
tungen der Druckversuche sowie der HIM-Aufnahmen, ist Knicken jedoch
ein Versagensmechanismus der Strukturen [105]. Darüber hinaus zeigen
die ausgeprägten Rückverformungen, dass elastische Verformungsmecha-
nismen an der Deformation der Strukturen beteiligt sein müssen.
Die 3D Mikroarchitektur zeigt einen dominierenden Einfluss auf das Dis-
sipiationsverhalten der Strukturen [105], da für höhere Zyklenzahlen, das
heißt für langfristige, zyklische Belastung, Strukturen mit optimierter Ar-
chitektur (kubische Struktur, Tetraederstruktur) ein überlegenes Verhalten
aufweisen. Die kubischen Strukturen und die Tetraederstrukturen zeigen ei-
ne geringere Abnahme der Ûdiss über alle 20 Zyklen als die hexagonalen
Strukturen und die Honigwabenstrukturen (Tabelle A.20). Der dominieren-
de Einfluss der 3D Mikroarchitektur auf das Dissipiationsverhalten steht im
Gegensatz zum Verhalten der Strukturfestigkeit und -steifigkeit. Ein über-
geordneter Einfluss der relativen Dichte gegenüber den Details einer biege-
oder zugdominierten Architektur wurde für die Festigkeit und -steifigkeit
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von Strukturen ermittelt [66]. Krödel et al. [117] zeigten für biege- und
zugdominierte Strukturen aus IP-Dip eine geringe Skalierung des Verlust-
faktors mit der Strukturdichte, jedoch einen starken Einfluss der maximalen
Dehnung. Die Honigwaben werden zur höchsten maximalen Dehnung be-
lastet und weisen die höchste akkumulierte Ûdiss auf, jedoch zeigen sie ein
schlechteres Verhalten für langfristige, zyklische Belastung. Diese Beob-
achtungen zeigen erneut die Dominanz der spezifischen Architektur auf das
Dissipationsverhalten der Strukturen. Auch für die verbleibende Dehnung
und folglich die elastische Rückverformung der Strukturen spielt die 3D
Mikroarchitektur eine Rolle [105] (Abbildungen 5.5 (b) und 5.8 (b)). Ins-
besondere bei den WB-Strukturen werden für die Honigwabenstruktur und
die hexagonale Struktur deutlich höhere verbleibende Dehnungen normiert
auf die maximale Dehnung beobachtet als bei der kubischen Struktur und
der Tetraederstruktur. Dieses Verhalten ist auf ein ausgeprägteres Bruchver-
halten der Honigwabe und der hexagonalen Struktur insbesondere während
des ersten Belastungszyklus im Vergleich zu der kubischen Struktur und
der Tetraederstruktur zurückzuführen (Abbildungen 5.7 (a)–(d) und 5.10
(a)–(d)). Auch im maximal belasteten Zustand (Abbildungen 5.6 und 5.9)
kann ein stärkeres Versagen der Honigwabe und der hexagonalen Struktur
beobachtet werden. Beim Vergleich der beiden optimierten Architekturen
der OWB-Strukturen zeigt die Tetraederstruktur ein überlegenes Verhalten
unter zyklischer Belastung gegenüber der kubischen Struktur. Diese Über-
legenheit zeigt sich durch den höheren Verlustkoeffizienten, die höhere nor-
mierte Ûdiss sowie die geringste normierte bleibende Dehnung (vergleiche
Tabelle A.20). Darüber hinaus ist die kubische Struktur nach 20 Zyklen stär-
ker beschädigt als die Tetraederstruktur (vergleiche Abbildung 5.7 (g) mit
(h)) [105].
Die Beteiligung elastischer Prozesse an der Energiedissipation sowie das
Rückverformungsvermögen der Strukturen nach Überschreiten der Druck-
festigkeit kann anhand der Druckversuche unter ansteigender zyklischer
Belastung beobachtet werden (Abbildungen 5.18 und 5.19). Bevor die dis-
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sipierte Energie die elastische Energie überschreitet, ist davon auszugehen,
dass auch elastische Prozesse an der Energiedissipation beteiligt sind. In be-
reits verformten oder gebrochenen Strukturen ist nur eine geringe elastische
Rückverformung möglich, falls die dissipierte Energie zeitgleich mit Er-
reichen der Druckfestigkeit die elastische Energie überschreitet [105] oder
sogar bereits in einem früheren Belastungszyklus (OWB-Strukturen, WB-
Honigwaben). Im Gegensatz dazu weist ein Überschreiten der elastischen
durch die dissipierte Energie in höheren Zyklen nach Erreichen der Druck-
festigkeit darauf hin, dass elastische Rückverformung auch nach Einsetzen
des Strukturversagens noch möglich ist [105] (WB-Strukturen: hexagonal,
kubisch, Tetraeder). Die Honigwabenstruktur zeigt einen übergeordneten
Einfluss irreversibler Prozesse an der Energiedissipation, da die elastische
Energie nur geringe Werte aufweist und die dissipierte Energie die elas-
tische Energie bereits vor dem Erreichen der Druckfestigkeit überschrei-
tet (Abbildungen 5.18 und 5.19). Darüber hinaus sinkt die Ûdiss nach dem
Überschreiten der Druckfestigkeit und somit nach einsetzender Entfesti-
gung durch Beulen und Auseinanderbrechen der Strukturwände. Auch die
hexagonale Struktur zeigt einen hohen Anteil irreversibler Prozesse an der
Energiedissipation, da die elastische Energie bereits bei geringen Dehnungs-
werten durch die dissipierte Energie überschritten wird. Energiedissipation
durch makroskopische Reibung kann hier durch die erneut ansteigenden
Ûdiss für höhere Dehnungswerte (&12–17 %) erkannt werden. Aufgrund des
ausgeprägten globalen und lokalen Knickens der hexagonalen Strukturen
wird eine starke lokale Komprimierung der Strukturen beobachtet (Abbil-
dungen A.9 (a) und A.10 (b)), d. h. Strukturbalken kommen in Kontakt und
können durch Reibung Energie dissipieren.
Verglichen mit der Literatur [62, 137, 138] erreichen die Strukturen so-
wohl höhere als auch geringere Werte der Ûdiss. Für epoxidbasierter Na-
nostrukturen wurde die Energiedissipation auf plastische Scherung zurück-
geführt [137, 138], wodurch höhere Ûdiss von 310–370 kJ/kg erreicht wur-
den [138]. Infolge einer hohen Dehnung während der Druckversuche ist je-
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doch eine Rückverformung und somit eine erneute Energiedissipation nicht
möglich [138]. Darüber hinaus weisen die Nanostrukturen eine geringere
Porosität als die hier untersuchten Strukturen auf (30–40 %) [138]. Struktu-
ren mit speziell entworfenen Knickelementen zeigen pro Belastungszyklus
geringere Werte der Ûdiss (0,15 kJ/kg) [62]. Aufgrund des Dissipationsmecha-
nismus einer gedämpften Vibration der Knickelemente ist jedoch eine wie-
derholte und konstante Energiedissipation in weiteren Zyklen möglich [62].
Einfluss der Basismaterialien
Höhere spezifische Festigkeiten und Steifigkeiten im Vergleich zu OWB-
Strukturen werden sowohl durch eine Wärmebehandlung als auch durch
eine Al2O3-Beschichtung im Anschluss an den 3D-DLW Prozess erzielt
(Abschnitt 5.2.2). Die Relevanz der Parameter des zusätzlichen Prozess-
schrittes, in diesem Fall des ALD-Prozesses, wird hierbei deutlich [105],
da der Anstieg der spezifischen Festigkeit und Steifigkeit durch die Al2O3-
Beschichtung stärker ausgeprägt ist als in früheren Untersuchungen [37,39]
(vergleiche auch Abbildung 6.3). Die untersuchten Tetraederstrukturen wur-
den im Rahmen dieser Arbeit bei 130 ◦C mit Al2O3 beschichtet, in vor-
herigen Untersuchungen erfolgte die Beschichtung bei 90 ◦C oder 250 ◦C
(vergleiche Tabelle 3.1). Zusätzlich können auch die mechanischen Ei-
genschaften des Polymers je nach verwendeter Charge des Fotolacks va-
riieren [105] (vergleiche auch Abschnitt 6.1.2). Nach einsetzendem Struk-
turversagen spielt die spezifische Dicke der Al2O3-Beschichtung nur ei-
ne untergeordnete Rolle für die Strukturfestigkeit, wie anhand der über-
lappenden Spannungs-Dehnungs-Kurven des ersten Belastungszyklus bei
Dehnungen &18 % sowie des 10. Belastungszyklus zu erkennen ist (Abbil-
dung 5.11 (b)).
Das Deformations- und Schädigungsverhalten wird wesentlich durch die
mechanischen Eigenschaften der Basismaterialien beeinflusst [105], wie in
den Abbildungen 5.12 (a)–(d) und 5.13 zu erkennen ist. WB-Strukturen
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zeigen nach einem Belastungszyklus deutlich mehr gebrochene Struktur-
knoten als OWB-Strukturen, die Al2O3-beschichteten Strukturen zeigen
sprödes, katastrophales Versagen. Das deutlich ausgeprägtere Bruchverhal-
ten der WB-Strukturen und Al2O3-beschichteten Strukturen führt zu dem
stärker entfestigenden Verhalten der Strukturen im ersten Belastungszyklus
im Vergleich zu den OWB-Strukturen [105] (Abbildung 5.11). Handelt es
sich beim Hauptverformungsmechanismus der Struktur um Balkenknicken,
wie für die OWB-Struktur zu beobachten, wird eine sehr gleichförmige De-
formation der gesamten Struktur beobachtet [105] (Abbildung 5.13 (a)).
Im Gegensatz dazu weisen Bereiche mit bereits gebrochenen Strukturan-
teilen eine stärkere Verformung auf als noch intakte Bereiche, d. h. die
Verformung begrenzt sich auf bereits zerstörte Strukturanteile [105]. In-
folgedessen kommen Strukturbalken bereits bei geringeren Dehnungen in
Kontakt, was zu einer lokalen Komprimierung der Strukturen führt und so-
mit zu einem erneuten Druckspannungsanstieg. Dieses Verhalten wird für
WB-Tetraederstrukturen und Al2O3-beschichtete Tetraederstrukturen beob-
achtet (Abbildungen 5.11 und 5.13 (b)–(d)).
Die unterschiedliche Entwicklung der Ûdiss der Tetraederstrukturen aus
unterschiedlichen Basismaterialien bei zunehmender Zyklenzahl (Abbil-
dung 5.14 (a)) spiegelt ebenfalls die unterschiedlichen Festigkeiten so-
wie Deformations- und Schädigungsverhalten wider [105]. Zusätzlich kön-
nen basierend auf diesen Beobachtungen die dominierenden Dissipations-
mechanismen bei der Belastung ermittelt werden. Die höchste Ûdiss im
ersten Belastungszyklus wird aufgrund der hohen Festigkeiten von den
Al2O3-beschichteten Strukturen erreicht und durch die zahlreichen Bruch-
vorgänge dissipiert. Wegen dieses katastrophalen Strukturversagens (Abbil-
dung 5.12 (c), (d)) werden in weiteren Zyklen jedoch geringere Energiewer-
te dissipiert als von polymeren Strukturen und eine geringere akkumulierte
Ûdiss erreicht. Nach 20 Belastungszyklen ist keine deutliche Verstärkung
des Schadensbilds Al2O3-beschichteter Strukturen zu beobachten (Abbil-
dung 5.12 (g), (h)), das heißt der Einfluss weiterer Bruchvorgänge zur Ener-
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giedissipation ist nach dem ersten Zyklus sehr gering [105]. Auch plastische
Verformung spielt für die Energiedissipation eine untergeordnete Rolle, auf-
grund des spröden Versagens. Im Anschluss an den ersten Belastungszy-
klus ist von einer übergeordneten Rolle makroskopischer Reibung, d. h.
Reibung zwischen gebrochenen Strukturbalken, an der Energiedissipation
von Al2O3-beschichteten Strukturen auszugehen. Wegen des katastrophalen
Versagens während des ersten Belastungszyklus ist die Energiedissipation
in folgenden Zyklen jedoch nicht mehr auf das tatsächliche Strukturverhal-
ten zurückzuführen [105]. Al2O3-beschichtete Strukturen können folglich
nicht zu höheren Dehnungen als ihrer Bruchdehnung (&10 %) zyklisch be-
lastet werden [105]. Aufgrund des sukzessiven Strukturversagens polymerer
Strukturen wird ein gleichmäßigerer Rückgang der Ûdiss mit zunehmender
Zyklenzahl beobachtet. Die Wärmebehandlung beeinflusst die gemessenen
Werte nur geringfügig, wobei diese geringe Differenz auf der höheren Fes-
tigkeit der WB-Strukturen (Abbildung 5.11) bei gleichzeitig ausgeprägterer
elastischer Rückverformung (Abbildung 5.14 (b)) beruht, d. h. die elastisch
gespeicherte Energie leistet bei WB-Strukturen einen höheren Beitrag zur
Energiedissipation [105]. Das Schadensbild der polymeren Strukturen zeigt
nach 20 Belastungszyklen eine stärkere Ausprägung als nach einem Zyklus
(Abbildung 5.12 (a), (b), (e), (f)). Folglich wird Energie im ersten sowie
in weiteren Belastungszyklen neben elastischen durch irreversible Prozesse
dissipiert [105]. Aufgrund der beobachteten lokalen Verdichtung der WB-
Strukturen bereits im ersten Belastungszyklus ist für diese Strukturen eben-
falls von einer Dissipation durch makroskopische Reibung auszugehen.
WB-Tetraederstrukturen zeigen einen spezifischen Deformationsmechanis-
mus, welcher durch einen Vergleich der bleibenden Dehnungen (Abbil-
dung 5.14 (b)) mit den Struktursteifigkeiten (Abbildung 5.16) analysiert
werden kann. Die bessere elastische Rückverformung der WB-Strukturen
im Vergleich zu den OWB-Strukturen (Abbildung 5.15) steht in einem
scheinbaren Widerspruch zum ausgeprägteren Steifigkeitsverlust der WB-
Strukturen unter zyklischer Belastung. Konkurrierende Einflüsse des Basis-
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materials sowie der Struktur sind hierfür verantwortlich [105]. Der Elas-
tizitätsmodul des Basismaterials der WB-Tetraederstruktur ist infolge der
thermisch induzierten stärkeren Polymerkettenvernetzung höher als der des
OWB-Basismaterials (vergleiche Abschnitt 6.1.1), wodurch ebenfalls die
Struktursteifigkeit im ungetesteten Zustand höher ist [105]. Knicken wur-
de für die OWB-Strukturen als Hauptversagensmechanismus identifiziert,
wobei auch nach 20 Belastungszyklen deutlich geknickte Strukturbalken
und wenig gebrochene Knoten zu erkennen sind (Abbildung 6.8 (a)). WB-
Strukturen weisen bereits nach einem Belastungszyklus (Abbildung 5.12
(b)), jedoch insbesondere nach 20 Belastungszyklen eine Vielzahl gebro-
chener Strukturknoten auf (Abbildung 6.8 (b)). Wegen des vorherrschenden
Mechanismus der Knotenbrüche im Vergleich zu Balkenknicken sinkt die
Struktursteifigkeit der WB-Strukturen deutlich schneller ab und liegt so-
mit nach drei Belastungszyklen unterhalb der der OWB-Strukturen (Abbil-
dung 5.16). Plastisch verformte Strukturbalken leisten keinen Beitrag zur
elastischen Rückverformung der Strukturen, darüber hinaus ist die elasti-
sche Rückverformung geknickter Strukturbalken ein zeitabhängiger Pro-
zess. Aus diesem Grund weisen die bleibenden Dehungen der OWB-Struk-
turen bei zyklischer Belastung hohe Werte auf [105]. Die ausgeprägte und
schnelle elastische Rückverformung der WB-Strukturen ist auf eine Rotati-
on einseitig gebrochener Strukturbalken um intakte Strukturknoten zurück-
zuführen [105]. Eine schematische Darstellung dieses Deformationsprozes-
ses, basierend auf in situ Momentaufnahmen ist in Abbildung 6.8 (c) zu
sehen. Die Rückstellkraft einer Feder FR kann mit der Federsteifigkeit k
sowie der Verschiebung u zu
FR =−k ·u (6.3)
berechnet werden [139]. Folglich führt der höhere Elastizitätsmodul des
WB-Basismaterials (vergleichbar zur Federsteifigkeit k) zu einer höheren
Rückstellkraft des Materials im Vergleich zum OWB-Basismaterial [105].
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Abb. 6.8: Unterschiedliche Deformationsprozesse der polymeren Tetraederstrukturen. HIM-
Aufnahmen nach 20 Belastungszyklen sind in (a) für eine OWB-Tetraederstruktur
sowie in (b) für eine WB-Tetraederstruktur (200 ◦C/15 min) dargestellt. Die OWB-
Struktur zeigt geknickte Strukturbalken sowie wenig gebrochene Strukturknoten,
während eine Vielzahl gebrochener Strukturknoten in der WB-Struktur zu erkennen
sind. (c) In situ Momentaufnahmen einer WB-Tetraederstruktur sowie schematische
Darstellungen eines Strukturausschnitts zur Visualisierung der Balkenrotation um
intakte Strukturknoten. Rotierende Strukturbalken sind in grün dargestellt, gebro-
chene Knoten sind durch weiße Kreise markiert. In Anlehnung an [105].
Aus diesem Grund ist von einer ausgeprägteren Rückverformung elastisch
verformter Balken in WB-Strukturen im Vergleich zu OWB-Strukturen aus-
zugehen [105], was wiederum zu den geringeren bleibenden Dehnungen
der WB-Strukturen beiträgt. Bei den Al2O3-beschichteten Strukturen ist
aufgrund des spröden Versagens von einem Deformations- sowie Rückver-
formungsprozess basierend auf der beschriebenen Balkenrotation um intak-
te Strukturknoten nicht auszugehen [105]. Das konstante und relativ hohe
Niveau der Struktursteifigkeit der Al2O3-beschichteten Strukturen ab dem
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zweiten Belastungszyklus (Abbildung 5.16) basiert auf der Belastung in-
takter Teile der steifen Struktur [105]. Diese zeigen nur wenig Änderungen
während des Be- und Entlastens, da die Deformation und das Versagen in
den bereits zerstörten Strukturbereichen lokalisiert bleibt (vergleiche auch
Abbildung 5.12 (c), (d) mit (g), (h)).
In der Literatur wurde eine exzellente Rückverformung mit sehr kleinen
bleibenden Dehnungen für keramische und metallische Hohlstrukturen nach
einer Belastung zu ≤50 % Dehnung beschrieben [41–44, 60, 61]. Dieses
Verhalten wurde auf ein geringes Verhältnis aus Wandstärke und Balken-
durchmesser der hohlen Strukturbalken zurückgeführen, welches spezielle
Deformationsmechanismen ermöglicht. Diese Deformationsmechanismen
sind jedoch nur bei einer sehr geringen Dichte möglich und basieren auf
einem kritischen Verhältnis (t/d)krit aus Schichtdicke t und Balkendurch-
messer bzw. Hauptachsenlänge eines elliptischen Balkens d [41, 42, 44].
Hierarchische, polymere Strukturen aus IP-Dip weisen bleibende Dehnun-
gen von ∼10–25 % nach einer Druckbelastung zu ≤50 % Dehnung auf;
der Grund sind bleibende plastische Verformungen geknickter Strukturbal-
ken [60]. Diese Untersuchungen sind in guter Übereinstimmung mit den
ermittelten bleibenden Dehnungen der OWB-Tetraederstrukturen unter zy-
klischer Belastung [105] und den beobachteten geknickten Strukturbalken
(Abbildung 6.8 (a)). Al2O3-beschichtete Tetraederstrukturen zeigen ver-
gleichbare bleibende Dehnungen unabhängig von der Schichtdicke (Abbil-
dung 5.14 (b)). Im Gegensatz dazu zeigten die untersuchten metallbeschich-
teten Tetraederstrukturen einen Einfluss der Metallschichtdicke auf die ma-
ximale Dehnung bis zum Bruch sowie auf das Bruchverhalten der Struktu-
ren (Abschnitt 4.2, Abbildungen 4.33 (a) und 4.35). Auch für keramische
und metallische Hohlstrukturen [41, 46, 47] sowie für HEA-beschichtete
Strukturen [49] wurde ein Einfluss der Wandstärke auf das Versagensver-
halten und die Rückverformung beobachtet. Dünne Wandstärken bzw. Me-
tallbeschichtungen ermöglichen elastische Verformungsprozesse und ausge-
prägte Rückverformung, während Bruchvorgänge die Rückverformung bei
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dickeren Schichten verringern bzw. unterdrücken [41, 46, 47, 49]. Polymer-
Al2O3 Kompositstrukturen mit 10 nm Al2O3-Beschichtung versagen jedoch
ebenso spröde wie mit 100 nm (Abbildung 5.13 (c), (d)). Spannungsspitzen
an den Strukturknoten induzieren Bruchvorgänge, welche vom Polymer-
material nicht aufgenommen werden können (vergleiche Abbildung 6.1).
Zusätzlich wird durch die ALD-Beschichtung bei 130 ◦C eine unvermeidba-
re Wärmebehandlung des Polymers erzeugt, wodurch bereits ein spröderes
Versagen an Strukturknoten der Polymerstrukturen induziert wird (verglei-
che Abschnitt 6.1.1).
Die ermittelten Verlustkoeffizienten der Tetraederstrukturen zeigen ver-
gleichbare Werte wie die von Nickel-Hohlstrukturen [43, 44, 61] und HEA-
beschichteten Strukturen [49], wie in Abbildung 6.9 zu erkennen ist. Diese
Beobachtung ist bemerkenswert, da ein gutes Energiedissipationsvermö-
gen bislang für metallische Hohlstrukturen mit sehr geringer Dichte beob-
achtet wurde, wobei die Strukturen gleichzeitig nur geringe Festigkeiten
erzielten [16, 17, 43, 44, 61]. Auch HEA-beschichtete Strukturen erreichen
geringere Festigkeiten [49] als die untersuchten Tetraederstrukturen. Die
Verlustkoeffizienten der Tetraederstrukturen liegen nach 20 Belastungszy-
klen immer noch bei &0,4. Die relative Dichte der Strukturen (∼10–28 %)
ist deutlich höher als die der metallischen Hohlstrukturen und vergleichbar
zu den HEA-beschichteten. Dies führt jedoch ebenfalls zu hohen Maximal-
spannungen (siehe Abbildungen 5.11 und 6.3). Die höheren Verlustkoeffi-
zienten der Ni-Hohlstrukturen in den ersten Belastungszyklen wurden auf
Bruchvorgänge zurückgeführt [43, 61], was die sehr hohen Verlustkoeffi-
zienten der Al2O3-beschichteten Tetraederstrukturen im ersten Belastungs-
zyklus bestätigt. In weiteren Belastungszyklen werden die Verlustkoeffizi-
enten von Ni-Hohlstrukturen hauptsächlich auf elastische und rückverfor-
mende Prozesse zurückgeführt [44]. Für polymere Tetraederstrukturen ist
mit Bruchvorgängen in allen 20 Zyklen zu rechnen, wodurch die höheren
Verlustkoeffizienten erreicht werden können [105].
Der stärkste Steifigkeitsrückgang der WB-Tetraederstrukturen erfolgt vom
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Abb. 6.9: Verlustkoeffizienten der Tetraederstrukturen aus unterschiedlichen Basismateriali-
en (OWB-Strukturen, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), mit 10 nm und mit 100 nm
Al2O3-Beschichtung) als Funktion der Zyklenzahl (20 Zyklen bis zu 5 µm Ver-
schiebung) sowie vergleichend dazu Literaturwerte von Nickel-Hohlstrukturen
[43, 44, 61] und Polymer-HEA Kompositstrukturen [49]. Es sind gemittelte Werte
von drei Tests (OWB-, WB-Strukturen) bzw. zwei Tests (10 nm, 100 nm Al2O3-
Beschichtung) angegeben, die Fehlerbalken repräsentieren die Standardabweichung
der Einzeltests. In Anlehnung an [105].
ersten zum zweiten Belastungszyklus (Abbildung 5.16) und ist verbunden
mit ausgeprägtem Knotenbrechen, wie mit FE Simulationen gezeigt wurde
(Abbildung 5.21 (a), (b)). Eine exakte Bestimmung der Anzahl gebrochener
Strukturbalken bzw. Strukturknoten ist mit den durchgeführten einfachen
FE Simulationen nicht möglich. Es wurden keine plastischen Effekte be-
rücksichtigt und horizontale Balken der Struktur sowie alle Strukturknoten
waren weiterhin intakt. Das Ausmaß des Strukturversagens kann jedoch ab-
geschätzt und dessen Veränderung von Zyklus zu Zyklus analysiert werden.
Die simulativ nachgewiesene Vielzahl von energiedissipierenden Bruch-
vorgängen in der Struktur führt zur höchsten Ûdiss im ersten Belastungs-
zyklus (Abbildung 5.16 (a)) [105]. In weiteren Zyklen müssen in der FE
Simulation weniger Balken gelöscht werden, um den experimentell ermit-
telten Steifigkeitsrückgang abzubilden und es wird sukzessive weniger En-
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ergie dissipiert, wodurch die Bedeutung der Bruchvorgänge an der Menge
der dissipierten Energie hervorgehoben wird. Die Struktursteifigkeit wird
durch eine geringe Anzahl gebrochener Strukturknoten nicht beeinflusst.
Geometrische Nichtlinearitäten wie Balkenknicken treten jedoch bereits bei
geringeren Belastungen auf, wodurch die Festigkeit der Strukturen beein-
flusst wird. Unter ansteigender zyklischer Belastung ist mit einem stärkeren
Strukturversagen zu rechnen als unter monotoner Belastung zu 5 µm Ver-
schiebung (Abbildung 5.21 (c), (d)). In der FE Simulation müssen mehr
Balken gelöscht werden als im zweiten Belastungszyklus unter zyklischer
Belastung. Darüber hinaus werden unter ansteigender zyklischer Belastung
höhere akkumulierte Energiewerte dissipiert als unter einmaliger monotoner
Belastung (Abbildungen 5.20 und 5.14 (a)). Diese Beobachtungen zeigen,
dass unter ansteigender zyklischer Belastung voraussichtlich mehr Energie
bei geringen Dehnungswerten durch reversible Prozesse dissipiert werden
kann [105] und gleichzeitig mehr Energie durch Bruchvorgänge bei höheren
Dehnungen, insbesondere in den WB-Strukturen, dissipiert wird.
WB-Tetraederstrukturen weisen ein überlegenes Energiedissipationsvermö-
gen gegenüber den Tetraederstrukturen mit anderen Basismaterialien auf,
was auf mehrere Mechanismen zurückgeführt wird. (i) Die WB-Tetraeder-
strukturen zeigen eine höhere Bruchdehnung als die übrigen Tetraeder-
strukturen sowie gleichzeitig eine höhere Struktursteifigkeit und Festigkeit
im Vergleich zur OWB-Struktur bei einmaliger Belastung zu 5 µm (Abbil-
dung 5.11). (ii) Die elastische Energie ist auch nach Erreichen der Druck-
festigkeit zunächst größer als die dissipierte Energie (Abbildung 5.20) als
Folge der ausgeprägten elastischen Rückverformung der Strukturen (Ab-
bildung 5.14 (b)). (iii) Die WB-Tetraederstrukturen weisen für große Deh-
nungswerte höhere Ûdiss auf als die übrigen Tetraederstrukturen (Abbil-
dung 5.20) und erreichen die höchsten akkumulierten Ûdiss unter zyklischer
Belastung (Abbildung 5.14 (a)). Foglich sind auch nach einsetzender Entfes-





Für alle untersuchten Strukturen, sowohl mit unterschiedlicher 3D Mikroar-
chitektur als auch aus unterschiedlichen Basismaterialien wurde die höchste
dissipierte Energie während des ersten Belastungszyklus beobachtet mit
einem starken Rückgang zum zweiten Zyklus. Der Anteil irreversibler Ef-
fekte an der Energiedissipation, das heißt der Anteil plastischer Deformatio-
nen und Bruchvorgängen in den Strukturen, kann anhand des Unterschieds
zwischen der Energiedissipation des ersten Belastungszyklus sowie eines
konstanten Plateauwerts ermittelt werden [61]. Folglich ist für alle unter-
suchten Strukturen der Anteil irreversibler Effekte an der Energiedissipa-
tion groß, insbesondere während des ersten Belastungszyklus. Dies ist auf
die gewählte maximale Dehnung der Druckexperimente zurückzuführen,
die die Dehnung, bei welcher Knicken und Bruchvorgänge auftreten für al-
le untersuchten Strukturen überschreitet (Abschnitt 5.2.2). Insbesondere für
die OWB-Honigwabenstrukturen wird kein Plateauwert erreicht, was darauf
hindeutet, dass Brüche und plastische Deformationen in allen 20 Zyklen an
der Energiedissipation beteiligt sind [105]. Die übrigen OWB-Strukturen,
alle WB-Strukturen sowie die Al2O3-beschichteten Tetraederstrukturen zei-
gen einen konstanteren Verlauf der dissipierten Energie für höhere Belas-
tungszyklen, in Folge einer stärkeren Beteiligung anderer Dissipationsme-
chanismen [105].
Weitere beteiligte Mechanismen an der Energiedissipation der untersuchten
Strukturen sind elastisches Knicken, makroskopische Reibung, mikrosko-
pische Reibung sowie intrinsische Materialdämpfung. Zu einem gewissen
Anteil kann elastisches Knicken für alle Strukturen und Materialkombina-
tionen an der Energiedissipation beteiligt sein [105]. Für die polymeren
Strukturen ist jedoch von einem stärkeren Beitrag auszugehen, da eine stär-
kere Rückverformung erreicht wird (Abbildung 5.14 (b)) und globales und
lokales Knicken ein beteiligter Deformationsmechanismus ist (Abbildun-
gen 5.6 und 5.9).
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Makroskopische Reibung spielt bei Strukturen, welche bereits im ersten
Belastungszyklus lokale Komprimierung aufweisen eine bedeutendere Rol-
le für die Energiedissipation als bei Strukturen ohne ausgeprägte lokale
Komprimierung. In polymeren Strukturen tritt die makroskopische Reibung
zwischen geknickten Strukturbalken und zwischen Balken in Bereichen mit
gebrochenen Strukturknoten auf [105]. Für die Al2O3-beschichteten Tetra-
ederstrukturen ist die makroskopische Reibung ab dem zweiten Belastungs-
zyklus voraussichtlich der hauptsächliche Dissipationsmechanismus [105],
da ab diesem Zyklus keine weiteren ausgeprägten Bruchvorgänge beob-
achtet werden (vergleiche Abbildung 5.12 (c), (d) mit (g), (h)). Die Ener-
giedissipation ab diesem Zyklus kann jedoch aufgrund des katastrophalen
Versagens der Strukturen nicht mehr als tatsächliches Strukturverhalten ge-
wertet werden, da nur noch bereits zerbrochene Strukturanteile belastet wer-
den [105].
Mikroskopische Reibung tritt zwischen den Bruchoberflächen von Mikro-
rissen auf. Es ist davon auszugehen, dass Mikrorisse in den untersuchten
Strukturen vorhanden sind, wodurch mikroskopische Reibung an der En-
ergidissipation beteiligt ist [105]. Für Al2O3-beschichtete Strukturen ist
jedoch als Folge des katastrophalen Versagens der Anteil dieses Dissipa-
tionsmechanismus als vernachlässigbar zu betrachten [105]. In den poly-
meren Strukturen ist ein Auftreten von Mikrorissen in geknickten Balken
und in partiell gebrochenen Knoten wahrscheinlich [105]. Eine genauere
Untersuchung dieses Dissipationsmechanismus erfolgte im Rahmen dieser
Arbeit nicht. Um Mikrorisse in den Strukturen untersuchen zu können, ist
eine höhere Auflösung der in situ Untersuchungen notwendig. Mit der 3D
Röntgentomografie konnten beispielsweise Mikroporen im Knotenbereich
von polymeren Tetraederstrukturen abgebildet werden [140].
Polymere, insbesondere Elastomere, haben im Allgemeinen eine gute in-
trinsische Materialdämpfung [1]. Da IP-Dip jedoch ein epoxidbasiertes Po-
lymer ist, ist die intrinsische Dämpfung bereits deutlich geringer [1]. Die
intrinsische Dämpfung in Polymeren basiert auf einem gegenseitigen Ab-
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gleiten von Polymerkettensegmenten [1]. Da angenommen wird, dass die
Wärmebehandlung den Vernetzungsgrad der Polymerketten in IP-Dip er-
höht (Abschnitt 6.1.1), wird das Abgleiten von Kettensegmenten erschwert,
wodurch sich die Dämpfungseigenschaften weiter verschlechtern [105].
Aufgrund der angenommenen geringeren Polymerkettenvernetzung in den
OWB-Strukturen ist hier mit einem stärkeren Anteil der intrinsischen Ma-
terialdämpfung zu rechnen. Keramische Materialien und somit auch Alu-
miniumoxid, besitzen im Allgemeinen eine schlechte intrinsische Material-
dämpfung [1]. Für die Al2O3-beschichteten Tetraederstrukturen ist folglich
nur mit einem sehr geringen Anteil der intrinsischen Materialdämpfung zu
rechnen [105], da zusätzlich während der ALD-Beschichtung eine unver-
meidbare Wärmebehandlung der Tetraederstrukturen erfolgt [105].
Die Anteile der unterschiedlichen Dissipationsmechanismen an der Gesamt-
energiedissipation wurden anhand der Tetraederstrukturen aus unterschied-
lichen Basismaterialien abgeschätzt. In Abbildung 6.10 sind Spannungs-
Dehnungs-Kurven der individuellen Zyklen der Tetraederstrukturen aus un-
terschiedlichen Basismaterialien dargestellt, wobei die einzelnen Zyklen
farblich markiert sind. Die Belastungszyklen vor Erreichen der Druckfes-
tigkeit der Struktur (Bereich 1), sind mit roten, durchgezogenen Linien dar-
gestellt. Belastungszyklen in welchen lokale Komprimierung der Struktu-
ren zu beobachten ist (Bereich 3), sind mit grüne Strich-Punkt-Linien dar-
gestellt. Der dazwischenliegende Bereich 2 wird durch gestrichelte, blaue
Linien markiert. Die Zuordnung der einzelnen Zyklen zu diesen drei Be-
reichen variiert zwischen den einzelnen Strukturen. Die polymeren Struk-
turen weisen eine Zuordnung von mehr Zyklen zu Bereich 2 auf als die
Al2O3-beschichteten Strukturen. Diese zeigen wiederum eine stärkere Be-
teiligung individueller Zyklen zu Bereich 3, da die Druckfestigkeit bei ge-
ringeren Dehnungswerten erreicht wird und ausgeprägte lokale Kompri-
mierung nach sprödem Versagen beobachtet wird. In Bereich 1 weist die
WB-Tetraederstruktur die meisten Zyklen auf (vier zugeordnete Zyklen).
Die charakteristischen Werte der individuellen Zyklen der Tetraederstruktu-
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(a) (b)
(c) (d)
Abb. 6.10: Individuelle Spannungs-Dehnungs-Kurven von Tetraederstrukturen aus unter-
schiedlichen Basismaterialien mit der Zuordnung zu unterschiedlichen Defor-
mationsbereichen [105]. (a) OWB-Struktur, (b) WB-Struktur, (c) 10 nm Al2O3-,
(d) 100 nm Al2O3-Beschichtung. Die Zyklen vor Erreichen der Druckfestigkeit
(Bereich 1), sind mit roten, durchgezogenen Linien markiert. Die Zyklen nach
Erreichen der Druckfestigkeit bis zum Einsetzen von lokaler Komprimierung der
Strukturen (Bereich 2) sind mit blauen, gestrichelten Linien dargestellt. Zyklen mit
lokaler Komprimierung (Bereich 3) werden als grüne Strich-Punkt-Linien gezeigt.
ren aus unterschiedlichen Basismaterialien sind in Tabelle A.24 im Anhang
aufgelistet.
Die Energiedissipation ist abhängig von der definierten Dehnung und Be-
lastungsart unter Druckbelastung, wie aufgrund des Unterschieds der akku-
mulierten Ûdiss unter ansteigender zyklischer Belastung und der Ûdiss un-
ter einmaliger monotoner Belastung bereits diskutiert wurde. Aus diesem
Grund können sich auch die einzelnen Anteile der Dissipationsmechanis-




Es wird angenommen, dass mikroskopische Reibung sowie intrinsische Ma-
terialdämpfung in Verformungsbereichen mit sehr geringen Dehnungswer-
ten dominieren, in welchen Knicken, Plastizität sowie Bruchvorgänge in den
Strukturen weitestgehend ausgeschlossen sind [61]. Dementsprechend leis-
ten diese beiden Mechanismen den Hauptbeitrag zur Energiedissipation in
Bereich 1 [105]. Zu einem gewissen Anteil kann auch elastisches Knicken
an der Energiedissipation in diesem Bereich beitragen [105]; ausgeprägtes
elastisches Knicken in den Strukturen wurde jedoch erst nach Erreichen der
Druckfestigkeit beobachtet (Abbildung 5.3). In Bereich 2 wird die Energie-
dissipation hauptsächlich durch elastisches Knicken, plastische Verformung
sowie Bruchvorgänge in den Strukturen ermöglicht [105]. Der Hauptträger
der Energiedissipation in Bereich 3 wird aufgrund der lokalen Komprimie-
rung der Strukturen der makroskopischen Reibung zugeordnet [105]. Plas-
tische Verformung und Bruchvorgänge können jedoch auch diesem Bereich
noch an der Energiedissipation beteiligt sein, wobei dies insbesondere für
die polymeren Strukturen zu erwarten ist [105]. Für die WB-Struktur wur-
de mit FE Simulationen gezeigt, dass bis zum Erreichen des letzten Zyklus
Strukturbalken brechen.
Der ausgeprägteste Anteil der Energiedissipation der Tetraederstrukturen ist
dem elastischen Knicken sowie den irreversiblen Effekten von plastischer
Verformung und Bruchvorgängen zuzuordnen [105]. Dieser Anteil sum-
miert sich zu 67–80 % der gesamten Ûdiss (Tabelle A.24). Die geringsten
Energiewerte werden in Bereich 1 bei geringen Dehnungswerten dissipiert.
In Bereich 3 ist nicht nur für die Al2O3-beschichteten Strukturen mit vier
bis fünf zugeordneten Belastungsyzklen ein deutlicher Anteil der Energie-
dissipation zu beobachten, sondern auch für die polymeren Strukturen, wel-
che nur einen zugeordneten Belastungszyklus in Bereich 3 aufweisen. Die-
ses Verhalten kann durch die unterschiedlichen Deformationsmechanismen
und den daraus resultierenden Energiedissipationsmechanismen der Struk-
turen erklärt werden [105]; die polymeren Strukturen zeigen eine deutlich
ausgeprägtere elastische Rückverformung, sodass auch in Bereich 3 elasti-
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sche und plastische Deformationen sowie weitere Bruchvorgänge neben der
makroskopischen Reibung zur Energiedissipation beitragen können. Für
Al2O3-beschichtete Strukturen ist in Bereich 3 makroskopische Reibung
der Hauptdissipationsmechanismus. Dieses Verhalten wird auch anhand der
unterschiedlichen Verläufe der Spannungs-Dehnungs-Kurven der zugeord-
neten Belastungszyklen deutlich (Abbildung 6.10) [105]: die Spannungs-
Dehnungs-Kurven des 10. Belastungszyklus der polymeren Strukturen zei-
gen eine Dehnungsverfestigung, während die Spannungs-Dehnungs-Kurven
der Al2O3-beschichteten Strukturen ausschließlich lokale Komprimierung
für Dehnungen &10 % aufweisen. Im Vergleich zu Nickel-Hohlstrukturen
[61], wird ein geringerer Anteil der mikroskopischen Reibung sowie der
intrinsischen Materialdämpfung an der Gesamtdissipation beobachtet. Für
Nickel-Hohlstrukturen wurde ein Anteil von 17 % durch mikroskopische
Reibung und intrinsische Materialdämpfung an der Energiedissipation er-
mittelt [61]. Im Gegensatz dazu ist mit einem stärkeren Anteil an der Ge-
samtenergiedissipation durch plastische Verformung und Bruchvorgänge
in den Tetraederstrukturen zu rechnen, im Vergleich zu 19 % für Nickel-
Hohlstrukturen [61].
Die durchgeführten Experimente zeigen eine erste quantitative Abschätzung
der Beiträge der unterschiedlichen Dissipationsmechanismen zur Gesamt-
energiedissipation. Da die individuellen Zyklen wahrscheinlich zu mehre-
ren Deformationsbereichen beitragen, ist eine Quantifizierung der einzelnen
Mechanismen, z.B. eine Trennung der Anteile aus elastischem Knicken,
plastischer Verformung und Bruchvorgängen in Bereich 2, nicht möglich.
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Hochfeste und leichte Strukturen wurden im Rahmen dieser Arbeit mecha-
nisch charakterisiert, wobei insbesondere das Zusammenspiel aus unter-
schiedlichen Basismaterialien und dem Strukturverhalten unterschiedlicher
3D Mikroarchitekturen untersucht wurde. Zusätzlich wurde das Deforma-
tions- und Schädigungsverhalten der Strukturen sowie das damit verbunde-
ne Energiedissipationsvermögen durch weggesteuerte Druckversuche, wel-
che in situ im REM durchgeführt wurden, im Detail analysiert. Die Struk-
turherstellung erfolgte mit 3D direktem Laserschreiben, wodurch Strukturen
mit geringen Abmessungen in Kombination mit einer hohen Präzision her-
gestellt werden konnten.
Durch geeignete Wärmebehandlungen konnte die Festigkeit, die Steifig-
keit und die Ingenieurszähigkeit von polymeren Zugproben deutlich erhöht
werden [75]. Auf diese Weise konnten sogar Festigkeiten im Bereich von
Proben mit 10 nm Aluminiumoxidbeschichtung erreicht werden [75]. Die
Materialoptimierung infolge der Wärmebehandlungen wurde zurückgeführt
auf eine Kombination einer thermisch induzierten, weiteren Vernetzung der
Polymerketten untereinander sowie den mechanischen Größeneffekt auf-
grund der geringen Abmessungen der Zugproben [75]. Die Wärmebehand-
lungen wurden bei 200 ◦C sowie 250 ◦C durchgeführt, wobei eine erneute
Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften, insbesondere eine Ver-
sprödung des Materials, nach langen Wärmebehandlungen bei 250 ◦C be-
obachtet wurde. In diesem Zusammenhang wäre die Untersuchung des Ein-
flusses von Wärmebehandlungen bei geringeren Temperaturen (beispiels-
weise bei 150 ◦C) interessant, um eine weitere Optimierung, insbesondere
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der Ingenieurszähigkeit zu erreichen.
Bei einer Anwendung derselben Wärmebehandlungen bei Strukturen wurde
ebenfalls eine Erhöhung der Struktursteifigkeit und -druckfestigkeit beob-
achtet [75]. Allerdings ist der Anstieg der Druckfestigkeiten weniger stark
ausgeprägt als bei den entsprechenden Zugproben, das heißt das volle Po-
tential der Materialoptimierung kann bei den Strukturen nicht ausgeschöpft
werden. Die thermisch induzierte Polymerkettenvernetzung erhöht zwar die
Druckfestigkeit der Strukturen, aufgrund der Spannungsüberhöhungen an
den Strukturknoten wird Strukturversagen jedoch bei geringeren nominel-
len Druckspannungen initiiert [75]. Aus diesem Grund wäre eine Form-
optimierung der Strukturknoten erstrebenswert, um Spannungsspitzen zu
reduzieren.
Werden polymere Proben einem Pyrolyseprozess in Vakuum unterzogen,
kommt es zu einer thermischen Zersetzung des Polymermaterials zu Glas-
kohlenstoff [53]. Wie in dieser Arbeit gezeigt wurde, hängen die Eigen-
schaften des resultierenden Glaskohlenstoffs stark vom polymeren Aus-
gangsmaterial ab sowie von möglichen Schwankungen im Herstellung-
prozess. Um mögliche Unterschiede des Glaskohlenstoffs nachzuweisen,
könnte eine Materialuntersuchung im TEM hilfreich sein. Sowohl für Mi-
krodrucksäulen als auch für Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff konn-
te der mechanische Größeneffekt durch steigende Materialfestigkeiten bei
sinkenden Probenabmessungen gezeigt werden. Diese Beobachtung wurde
zum einen auf geringere Absolutvolumina der Proben zurückgeführt, wo-
durch mit einer geringeren Fehlerkonzentration im Material zu rechnen ist;
zum anderen auf ein größeres Verhältnis aus Oberfläche und Volumen, wo-
durch während des Pyrolyseprozesses Gase besser entweichen können und
weniger Risse und Poren entstehen. In situ Druckversuche im REM zeigten
eine elastische und gleichmäßige Verformung der Tetraederstrukturen aus
Glaskohlenstoff bis zum Eintreten des Versagens. Kleine Strukturen versag-
ten daraufhin katastrophal, während größere Strukturen ein schrittweises
Versagen einzelner Strukturlagen aufwiesen. Das Design chiraler Struktu-
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ren [141] könnte die Verformbarkeit von Strukturen aus Glaskohlenstoff
verbessern, wie in Simulationen an chiralen Strukturen aus amorphen Me-
tallen angedeutet wurde [142].
Durch das Magnetronsputterverfahren ist eine Metallbeschichtung von Struk-
turen mit technisch relevanten Metallen möglich. Untersuchungen im Rah-
men dieser Arbeit deuten auf eine lückenlose Metallbeschichtung der Struk-
turen hin [81], um eine homogene Beschichtung bis ins Innere der Struktu-
ren zu erreichen, ist jedoch eine weitere Optimierung des Prozesses not-
wendig. Infolge der Metallbeschichtungen ist eine Festigkeitssteigerung
von Tetraederstrukturen möglich [81]. Die spezifischen Festigkeiten zei-
gen aufgrund der hohen Metalldichten jedoch nur geringfügige Änderun-
gen, die spezifische Festigkeit von wärmebehandelten Tetraederstrukturen
kann nicht erreicht werden. In Bezug zur Verformbarkeit zeigen metallbe-
schichtete Strukturen eine höhere Bruchdehnung im Vergleich zu polyme-
ren Strukturen sowie eine Veränderung des Versagensmechanismus. Dünne
Metallbeschichtungen können zu einer Kombination aus Knoten- und Bal-
kenversagen der Strukturen führen, was auf eine Stabilisierung sowie eine
mögliche Formoptimierung der Knoten zurückgeführt wurde [81]. Infolge
dieser Veränderung des Versagensverhaltens wäre eine Effizienzsteigerung
sowie eine verbesserte Energiedissipation metallbeschichteter Strukturen im
Vergleich zu polymeren Strukturen möglich, insbesondere unter mehrmali-
ger Belastung [81]. Um diese These zu verifizieren, sind jedoch weitere
Untersuchungen notwendig.
Weggesteuerte Druckexperimente, welche in situ im REM durchgeführt
wurden, ermöglichten die genaue Analyse des Deformations- und Schä-
digungsverhaltens von Strukturen sowie die damit verbundenen Mechanis-
men zur Energiedissipation. Die Beeinflussung dieser beiden Charakteristi-
ka durch (i) die spezifische 3D Mikroarchitektur und (ii) die verwendeten
Basismaterialien wurde im Rahmen dieser Arbeit untersucht. Für polymere
Strukturen wurde nach Erreichen der Druckfestigkeit globales und lokales
Knicken beziehungsweise Beulen der Strukturen beobachtet, in Verbindung
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mit Bruchvorgängen an Strukturknoten sowie eine ausgeprägte Rückver-
formung bei Entlastung. Unter mehrmaliger Belastung wurde hierbei die
Relevanz einer optimierten Mikroarchitektur deutlich, um eine konstante
Energiedissipation sowie eine ausgeprägte Rückverformung der Strukturen
zu erreichen [105]. Al2O3-beschichtete Strukturen zeigten eine hohe Festig-
keit und Steifigkeit unter einmaliger Belastung; aufgrund des katastrophalen
und spröden Versagens ist jedoch keine Rückverformung der Strukturen und
infolgedessen keine mehrmalige Belastung der Strukturen möglich. Wär-
mebehandelte Tetraederstrukturen wiesen das beste Verhalten in Bezug zur
Deformation und Energiedissipation auf. Es werden höhere Bruchdehnun-
gen, Struktursteifigkeiten und Druckfestigkeiten beobachtet im Vergleich
zur entsprechenden Struktur ohne weitere Wärmebehandlung [105]. Hohe
Verlustkoeffizienten, insbesondere bei mehrmaliger Belastung, sowie eine
ausgeprägte elastische Rückverformung tragen zu den überlegenen Struk-
tureigenschaften ebenso bei, wie die höchsten spezifischen dissipierten En-
ergiewerte bei höheren Dehnungen [105]. Dieses Verhalten wurde auf eine
Kombination mehrerer Einflüsse zurückgeführt: die zugoptimierte Architek-
tur der Tetraederstrukturen zusammen mit den höheren Materialfestigkeiten,
-steifigkeiten sowie -zähigkeiten infolge der Wärmebehandlung sowie einen
Verformungsmechanismus welcher die Rotation von Strukturbalken um in-
takte Strukturknoten ermöglicht [105]. Für Al2O3-beschichtete Strukturen
konnte gezeigt werden, dass hohe Energiewerte während eines ersten Belas-
tungszyklus durch katastrophales Versagen der Strukturen, das heißt durch
Bruchvorgänge dissipiert werden [105]. Bei weiterer Belastung spielt Rei-
bung zwischen gebrochenen Strukturbalken eine übergeordnete Rolle zur
Energiedissipation. Polymere Strukturen dissipieren den Hauptanteil der
Energie durch elastisches Knicken, plastische Verformung sowie Bruchvor-
gänge in den Strukturen wodurch ein gleichförmigeres Absinken der dissi-
pierten Energie sowie ein besseres Verhalten unter mehrmaliger Belastung
erreicht wird [105]. Mit FE Simulationen konnte zum einen gezeigt werden,
dass wärmebehandelte Tetraederstrukturen trotz der ausgeprägten Rückver-
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formung bereits nach einem Belastungszyklus eine hohe Anzahl gebroche-
ner Strukturbalken beinhalten; zum anderen konnte angedeutet werden, dass
eine Einstellung der Struktursteifigkeit durch die Anzahl der Balken in den
Strukturen möglich sein sollte [105]. Um darüber hinaus die Effizienz und
die Energiedissipation der Strukturen unter mehrmaliger Belastung zu opti-
mieren, wäre eine Formoptimierung der Strukturknoten denkbar, wie bereits
für metallbeschichtete Strukturen beobachtet, sowie das Einfügen von spe-
ziellen Reibungselementen in die Strukturen. Auf diese Weise könnte der
Anteil der makroskopischen Reibung zur Energiedissipation im Vergleich
zu irreversiblen Prozessen wie plastischer Verformung und Bruch erhöht
werden. In situ Experimente im REM zeigten somit das Verformungsver-
halten der Strukturen, wobei jedoch mit dieser Methode nur Informationen
über die Strukturaußenbereiche erfasst werden können. Um insbesondere
die Deformation im Inneren der Strukturen unter Druckbelastung zu analy-
sieren, ist die Durchführung von in situ Experimenten in einem 3D Rönt-
gentomografen notwendig.
Um die guten mechanischen Eigenschaften der Strukturen in realen Bautei-
len nutzen zu können, ist eine weitere Skalierbarkeit der Herstellungspro-
zesse notwendig. Insbesondere die präzise Herstellung der 3D Architektur
mit Abmessungen im Mikrometerbereich ist hierbei herausfordernd. Mit
der Methode der „Self-Propagating Photopolymer Waveguide“ [6] sowie
der großflächigen Projektionsmikrostereolithografie [143] ist die schnelle-
re Herstellung von größeren Strukturen bereits möglich. Wird beim 3D-
DLW der Laserstrahl durch Spiegelbewegungen mit Galvanometern durch
den Fotolack geleitet, im Vergleich zu einer Bewegung des Substrats re-
lativ zu einem fixierten Laserstrahl, ist ebenfalls eine deutliche Erhöhung
der Schreibgeschwindigkeit möglich [32]. Ob auf diese Weise die sehr gu-
ten mechanischen Eigenschaften der Strukturen erhalten bleiben oder ob
aufgrund der höheren Schreibgeschwindigkeit eine hohe Anzahl von Fehl-






Abb. A.1: REM-Aufnahmen zur Visualisierung der Außenabmessungen der unterschiedlichen
Strukturen, (a) Honigwabenstruktur, (b) hexagonale Struktur, (c) kubische Struktur,
(d) Tetraederstruktur. Diese wurden verwendet, um die Schrumpfung während der
Trocknung der Strukturen abzuschätzen (vergleiche Tabelle A.1).
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Tab. A.1: Vergleich der nominellen, programmierten Abmessungen für den 3D-DLW Prozess
mit den im REM ermittelten Außenabmessungen der unterschiedlichen Strukturen.
Es ist jeweils die Schrumpfung der Gesamthöhe sowie der Außenabmessung in
horizontaler Richtung angegeben. Für die Honigwabe und die hexagonale Struktur
beziehen sich die Außenabmessungen in horizontaler Richtung auf die Diagonale,
für die kubische Struktur und die Tetraederstruktur auf die Gesamtkantenlänge
(siehe Abbildung A.1). Für die im REM ermittelten Abmessungen sind jeweils
gemittelte Werte mit Standardabweichung angegeben.
Mikro- Nominelle Abmessung Im REM gemessene Schrumpfung
architektur in µm Abmessung in µm in %
Höhe Horizontal Höhe Horizontal Höhe Horizontal
Honigwabe 10,0 15,6 9,7±0,7 15,5±0,2 3,0 0,6
Hexagonal 20,0 21,7 18,0±0,4 20,5±0,3 10,0 5,5
Kubisch 20,0 20,0 18,3±1,1 18,8±2,5 8,5 6,0
Tetraeder 17,3 20,0 16,4±0,7 19,1±0,4 5,2 4,5
Abb. A.2: Visualisierung der einzelnen Abmessungen der Strukturen anhand eines CAD-
Modells einer kubischen Struktur. Die einzelnen Abmessungen gelten entsprechend
auch für die anderen 3D Mikroarchitekturen (Honigwabe, hexagonale Struktur
und Tetraederstruktur), soweit diese in den Strukturen vorhanden sind. Für die
Honigwabenstruktur gilt hhor = hgesamt. Die Abmessungen b
oben/unten
ver und bMittever
beziehen sich auf Durchmesser runder Querschnitte, die übrigen Abmessungen
sind Kantenlängen nahezu rechteckiger Querschnitte.
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Tab. A.2: Im REM gemessene Abmessungen der Strukturen (vergleiche Abbildung A.2) zur
Analyse des Einflusses von Wärmebehandlungen (Abschnitt 4.1.2), von unter-
schiedlichen Belastungsgeschwindigkeiten (Abschnitt 5.1) und unter zyklischer Be-
lastung (Abschnitt 5.2). Es sind jeweils gemittelte Werte mit Standardabweichung
angegeben.
Abmessung Honigwabe Hexagonal Kubisch Tetraeder
in nm
hhor 569,5±2,1 789,0±48,3 869,0±78,5
bhor 664,8±24,1 592,7±2,2 699,0±2,1 699,4± 3,2
hver 750,6±21,6 749,0±78,7
bver 665,2±1,1 783,0±16,8
boben/untenver 703,7± 17,8 782,4±25,0
bMittever 975,5±5,5 1050,4±10,6
Tab. A.3: Relative Dichte und absolute Dichte der Strukturen zur Analyse des Einflusses
von Wärmebehandlungen (Abschnitt 4.1.2), von unterschiedlichen Belastungsge-
schwindigkeiten (Abschnitt 5.1) und unter zyklischer Belastung (Abschnitt 5.2). Die
Dichtewerte resultieren aus den Abmessungen, welche in Tabelle A.2 angegeben
sind. Für die Berechnung der absoluten Dichte der Strukturen wurde eine Dichte
des Vollmaterials IP-Dip von 1280 kg/m3 angenommen [30].
Honigwabe Hexagonal Kubisch Tetraeder
Relative Dichte
in %
25,2 9,6 13,4 15,8
Dichte in kg/m3 323 123 172 202
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Tab. A.4: Im REM gemessene Abmessungen der Strukturen (vergleiche Abbildung A.2)
für schrittweise ansteigende zyklische Belastung (Abschnitt 5.2) sowie für poly-
mere OWB-Tetraederstrukturen mit anschließender 10 nm und 100 nm Al2O3-
Beschichtung (Abschnitt 5.2). Die in dieser Tabelle angegebenen Strukturen wurden
im Rahmen einer erneuten Messreihe hergestellt und sind somit unabhängig von
den Abmessungen in Tabelle A.2. Es wurden alle Architekturen unter schrittwei-
ser zyklischer Belastung untersucht, jeweils OWB-Strukturen und WB-Strukturen
(200◦C/15 min); die hier nicht aufgeführten Kombinationen weisen jeweils die
Abmessungen aus Tabelle A.2 auf. Es sind jeweils gemittelte Werte mit Standardab-
weichung angegeben.
Abmessung Honigwabe Hexagonal Tetraeder
in nm OWB-Struktur 200◦C/15 min OWB-Struktur
hhor 712,7±42,6 968,1±40,4





Tab. A.5: Relative Dichte und absolute Dichte der Strukturen für schrittweise ansteigende
zyklische Belastung (Abschnitt 5.2) sowie für polymere OWB-Tetraederstrukturen
mit anschließender 10 nm und 100 nm Al2O3-Beschichtung (Abschnitt 5.2). Die
Dichtewerte resultieren aus den Abmessungen, welche in Tabelle A.4 angegeben
sind. Für die Berechnung der absoluten Dichte der Strukturen wurde eine Dichte





Dichte in kg/m3 275 140 262
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Tab. A.6: Relative Dichte, Anteil von Polymer und Al2O3 am Vollmaterial und absolute Dich-
te der Tetraederstrukturen mit 10 nm und 100 nm Al2O3-Beschichtung, welche
unter zyklischer und schrittweise ansteigender zyklischer Belastung getestet wur-
den (Abschnitt 5.2). Die Dichtewerte resultieren aus den Abmessungen, welche in
Tabelle A.4 angegeben sind und aus den Al2O3-Schichtdicken. Für die Berechnung
der absoluten Dichte der Strukturen wurde eine Dichte des Vollmaterials IP-Dip
von 1280 kg/m3 [30] angenommen sowie von Al2O3 abgeschieden bei 130 ◦C von
2900 kg/m3 [97].
Relative Polymeranteil Al2O3-Anteil Dichte
Dichte an Vollmaterial an Vollmaterial
in % in % in % in kg/m3
10 nm Al2O3 21,3 96,4 3,6 285
100 nm Al2O3 28,3 72,6 27,4 488
(a) (b)
Abb. A.3: REM-Aufnahmen zur Visualisierung der Abmessungen der PtP-Struktur. In (a) ist
die Kantenlänge des Hexagonalrahmens k gekennzeichnet. In (b) sind eine Sei-
tenansicht (oben) und eine Draufsicht (unten) des Zugstabs zu sehen. Der Zugstab
besitzt eine Symmetrielinie, welche durch eine gestrichelte Linie eingezeichnet ist.
Darüber hinaus ist die Hälfte des Zugstabs jeweils in drei Bereiche aufgeteilt mit
den Längen l1, l2 und l3. Die Bereiche (1) und (3) besitzen die Höhen h1 und h3
sowie die Breiten b1 und b3.
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Tab. A.7: Im REM ermittelte Abmessungen der PtP-Strukturen für OWB-Proben, WB-Proben
nach Wärmebehandlungen bei 200 ◦C und mit einer Al2O3-Beschichtung von
10 nm (Abschnitt 4.1.1) [75]. Für die Breiten bi und Höhen hi der einzelnen Be-
reiche des Zugstabs sind jeweils gemittelte Werte mehrerer Messungen im REM
angegeben, wobei die Abmessungen des Bereichs (2) die gemittelten Werte der Be-
reiche (1) und (3) sind. Die Längen li der einzelnen Bereiche i und die Kantenlänge
des Rahmens k werden als konstant angenommen und sind die programmierten
Werte für den 3D-DLW Prozess.
Abmessung OWB- 200◦C, 10 nm
in nm Proben 15 min 30 min 45 min 75 min 150 min Al2O3
b1 239 211 201 214 244 244 250
b̄2 358 342 337 337 352 355 383
b3 476 473 473 460 461 466 516
h1 544 511 468 475 563 540 520
h̄2 1111 1069 1050 960 1131 1120 1140







Tab. A.8: Im REM ermittelte Abmessungen der PtP-Strukturen für WB-Proben nach Wärme-
behandlungen bei 250 C (Abschnitt 4.1.1) [75]. Für die Breiten bi und Höhen hi der
einzelnen Bereiche des Zugstabs sind jeweils gemittelte Werte mehrerer Messun-
gen im REM angegeben, wobei die Abmessungen des Bereichs (2) die gemittelten
Werte der Bereiche (1) und (3) sind. Die Längen li der einzelnen Bereiche i und
die Kantenlänge des Rahmens k werden als konstant angenommen und sind die
programmierten Werte für den 3D-DLW Prozess.
Abmessung 250◦C,
in nm 0 min 8 min 15 min 30 min 45 min 75 min 150 min
b1 219 211 214 203 208 205 197
b̄2 343 342 358 346 340 351 339
b3 468 473 502 489 473 498 482
h1 536 502 484 473 470 455 471
h̄2 1089 1069 988 1051 1105 1082 1082







Tab. A.9: Abmessungen der Säulen zur Durchführung von Mikrodruckversuchen (Ab-
schnitt 4.1.3). Es sind jeweils die Abmessungen der Säulen vor und nach der Py-
rolyse angegeben sowie das Verhältnis aus Säulenhöhe und Säulendurchmesser
nach der Pyrolyse. Die Werte vor der Pyrolyse beziehen sich auf programmierte
Abmessungen für den 3D-DLW Prozess; die Abmessungen nach der Pyrolyse sind
gemittelte Werte mit Standardabweichung, welche anhand von REM-Aufnahmen
ermittelt wurden. Die Säulendurchmesser nach der Pyrolyse beziehen sich auf
Durchmesser auf halber Säulenhöhe.
Messreihe 1 Messreihe 2 Messreihe 3









3 9 3 12
4 12 4 16
5 15 5 15 5 20
10 30 10 30 10 40
20 60 20 60 20 80
40 120 40 160










0,65±0,01 1,43±0,03 0,65±0,01 2,05±0,03
0,89±0,02 1,96±0,04 0,91±0,01 2,80±0,03
1,14±0,00 3,50±0,03 1,03±0,01 2,54±0,03 1,02±0,00 3,54±0,03
2,58±0,00 7,55±0,01 2,28±0,00 5,46±0,06 2,43±0,00 8,18±0,07
5,48±0,03 16,16±0,17 5,43±0,02 12,73±0,13 5,37±0,09 18,06±0,32
10,75±0,05 32,10±0,12 11,69±0,09 40,48±0,46



















Tab. A.10: Im REM ermittelte Abmessungen der pyrolysierten Tetraederstrukturen aus Glas-
kohlenstoff (Abschnitt 4.1.4) sowie programmierte Abmessungen für den 3D-
DLW Prozess der Tetraederstrukturen vor der Pyrolyse. Der rechteckige Quer-
schnitt der Strukturbalken der polymeren Strukturen verändert sich während des
Pyrolyseprozesses zu einem runden Balkenquerschnitt bei den pyrolysierten Struk-
turen. Aus diesem Grund sind für die Strukturbalken Durchmesser dBalken ange-
geben statt Höhe und Breite. Für die im REM ermittelten Werte nach der Pyrolyse
sind jeweils gemittelte Werte mit Standardabweichung angegeben, die Höhe ist die
berechnete Strukturhöhe unter Verwendung der mittleren Balkenlänge.
Abmessung Kleinste Mittlere Größte
in µm Struktur Struktur Struktur
Nach Pyrolyse
dBalken 0,221±0,021 0,289±0,026 0,295±0,027
Balkenlänge 0,803±0,011 1,253±0,043 1,733±0,013
Höhe 2,782 4,341 6,003
Vor Pyrolyse
Balkenlänge 5 7,5 10
Höhe 17,3 26,0 34,6
Tab. A.11: Relative Dichte und absolute Dichte der Tetraederstrukturen aus Glaskohlenstoff
(Abschnitt 4.1.4). Die Dichtewerte resultieren aus den Abmessungen, welche
in Tabelle A.10 angegeben sind. Für die Berechnung der absoluten Dichte der
Strukturen wurde eine Dichte des Vollmaterials Glaskohlenstoff von 1400 kg/m3
angenommen [54, 55].
Kleinste Struktur Mittlere Struktur Größte Struktur




Dichte in kg/m3 491 367 216
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Tab. A.12: Im REM gemessene Abmessungen der polymeren Tetraederstrukturen zur Unter-
suchung des Einflusses von Metallbeschichtungen (Abschnitt 4.2). Die Abmes-
sungen hver und bver der OWB-Strukturen weisen die gleichen Werte auf, da sie
gemeinsam ermittelt wurden. Es sind jeweils gemittelte Werte mit Standardabwei-
chung angegeben.
Struktur Abmessung Balkenlänge
in µm 5 µm 7,5 µm 10 µm 12,5 µm
OWB-Strukturen
hhor 0,911±0,06 1,049±0,04 1,225±0,05 1,310±0,06
bhor 0,686±0,03 0,909±0,03 1,125±0,03 1,367± 0,04









Tab. A.13: Relative Dichte, Anteil von Polymer und Metall am Vollmaterial und absolute
Dichte der metallbeschichteten Tetraederstrukturen (Abschnitt 4.2). Die Dichte-
werte resultieren aus den Abmessungen, welche in Tabelle A.12 angegeben sind
sowie den nominellen Metallschichtdicken. Für die Berechnung der absoluten
Dichte der Strukturen wurde eine Dichte des Vollmaterials IP-Dip von 1280 kg/m3
[30] angenommen sowie von ρAl=2700 kg/m3 [98], ρInconel600=8420 kg/m3 [99]
und ρTi−6Al−4V=4430 kg/m3 [100].
Relative Polymeranteil Metallanteil Dichte
Dichte an Vollmaterial an Vollmaterial









Polymer (OWB-Struktur) 15,5 100,0 0,0 198
81 nm Al 21,0 73,7 26,3 347
205 nm Al 29,5 52,6 47,4 576
35 nm Inconel 600 17,9 86,7 13,3 400
240 nm Inconel 600 31,9 48,7 51,3 1578









µm Polymer (OWB-Struktur) 11,0 100,0 0,0 141
81 nm Al 14,3 77,1 22,9 229
205 nm Al 19,3 57,1 42,9 364
35 nm Inconel 600 12,4 88,6 11,4 260
240 nm Inconel 600 20,7 53,2 46,8 955








µm Polymer (OWB-Struktur) 9,7 100,0 0,0 124
81 nm Al 12,0 80,5 19,5 187
205 nm Al 15,6 62,0 38,0 284
35 nm Inconel 600 10,7 90,5 9,5 209
240 nm Inconel 600 16,6 58,3 41,7 708









µm Polymer (OWB-Struktur) 8,5 100,0 0,0 109
81 nm Al 10,3 82,6 17,4 157
205 nm Al 13,0 65,2 34,8 230
35 nm Inconel 600 9,2 91,7 8,3 173
240 nm Inconel 600 13,8 61,6 38,4 554
35 nm Ti-6Al-4V 9,2 91,7 8,3 143
5
µm Polymer (WB-Struktur) 19,2 100,0 0,0 246
Polymer (WB-Struktur)
mit 100 nm Inconel 600




Die von Mises-Vergleichsspannung basiert auf der Gestaltänderungsener-







z − (σxσy +σyσz +σxσz)+3 · (τ2xy + τ2yz + τ2xz).
(A.1)







sowie der Berücksichtigung der Momentengleichgewichtsbedingungen, d. h.
τxy = τyx, τxz = τzx, τyz = τzy [144].
Die hydrostatische Spannung wird unter Berücksichtigung des Spannungs-




(σx +σy +σz) (A.3)
und charakterisiert eine gleichseitige Belastung von allen Seiten [145].
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A.3 Wärmebehandelte und pyrolysierte
Strukturen
Tab. A.14: Messergebnisse der PtP-Versuche an OWB-Proben sowie an WB-Proben nach
Wärmebehandlungen bei 200 ◦C und bei 250 ◦C (Abschnitt 4.1.1) [75]. Angege-
ben sind die Bruchspannung im Zugstab σBrucht , die Verschiebung bei Eintreten
des Bruchs uBruch, die Ingenieurszähigkeit, die Bruchkraft im Zugstab FBrucht so-




Bruch Ingenieurszä- FBrucht Testanzahl
in MPa in nm higkeit in J/m2 in µN
OWB-Proben 73±7 978±69 29±2 8,6±0,9 6
200 ◦C
15 min 785±15 1483±38 143±18 77,2±1,4 6
30 min 672±28 1113±60 50±11 57,4±2,4 6
45 min 820±44 1325±110 101±30 75,3±4,0 6
75 min 718±38 1697±164 166±44 89,6±4,7 6
150 min 728±17 1641±61 157±21 86,5±2,1 6
250 ◦C
0 min 738±33 1424±95 105±28 78,8±3,5 7
8 min 690±18 1259±51 75±13 66,4±1,8 6
15 min 797±58 1241±101 80±29 74,7±5,4 6
30 min 570±19 875±68 21±14 49,7±1,6 6
45 min 471±58 855±58 15±9 41,6±5,1 7
75 min 531±33 868±51 18±9 44,8±2,8 6
150 min 587±35 900±36 23±9 49,6±3,0 6
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Tab. A.15: Messergebnisse der Druckversuche an unterschiedlichen Strukturen für OWB-
Strukturen und WB-Strukturen nach Wärmebehandlungen bei 200 ◦C und bei
250 ◦C (Abschnitt 4.1.2). Die Ergebnisse der Tetraederstrukturen (außer WB-
Strukturen (250 ◦C/150 min)) sind in [75] zu finden. Angegeben sind die Druckfes-
tigkeit σBruch, die maximale Dehnung bei eintretendem Strukturversagen εBruch,
die Steifigkeit sowie die Anzahl der Messungen. Die Ergebnisse sind jeweils als
Mittelwerte mit zugehöriger Standardabweichung angegeben.
Mikro-
Wärmebehandlung
σBruch εBruch Steifigkeit Testanzahl
architektur in MPa in % in MPa
Honigwabe
OWB-Strukturen 78,9±8,4 29,3±2,2 1335±46 5
200 ◦C
15 min 142,7±14,8 21,5±0,4 1662±77 5
75 min 120,0±10,1 17,6±1,0 1764±51 6
250 ◦C
15 min 119,9±5,2 20,9±1,0 1387±39 5
75 min 117,6±9,0 20,1±0,5 1607±39 5
150 min 115,8±14,1 19,4±1,5 1363±34 5
Kubisch
OWB-Strukturen 4,5±0,2 6,0±0,3 136±4 6
200 ◦C
15 min 11,0±0,4 8,2±0,6 272±16 6
75 min 11,0±0,3 8,1±0,4 280±9 5
250 ◦C
15 min 11,2±0,2 8,2±0,2 268±7 4
75 min 11,0±0,3 8,1±0,3 294±22 5
150 min 10,7±0,2 8,2±0,3 266±22 5
Tetraeder
OWB-Strukturen 5,0±0,1 10,1±0,6 115±10 6
200 ◦C
15 min 12,4±0,2 12,5±0,6 244±7 6
75 min 12,3±0,3 12,9±0,7 230±19 5
250 ◦C
15 min 12,4±0,2 13,8±0,4 217±10 5
75 min 12,7±0,4 12,5±0,7 243±8 5
150 min 12,3±0,3 11,3±0,8 228±3 4
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A.3 Wärmebehandelte und pyrolysierte Strukturen
Tab. A.16: Messergebnisse der Mikrodruckversuche an Säulen aus Glaskohlenstoff (Ab-
schnitt 4.1.3). Die angegebenen Säulendurchmesser sind die gemittelten Werte auf
halber Säulenhöhe (vergleiche Tabelle A.9). Falls möglich sind die Messergebnisse
(Maximalspannung und Elastizitätsmodul) als Mittelwerte mit zugehöriger Stan-
dardabweichung angegeben. Für die folgenden Mikrodruckversuche wurde nur ein
Test bis zum Bruch durchgeführt, das heißt die Druckfestigkeit bezieht sich auf
einen Einzelwert: Messreihe 1, Durchmesser ∼1,1 µm; Messreihe 2, Durchmesser
∼0,9 µm. In Messreihe 3 wurde für die Säulen mit Säulendurchmesser ∼17,6 µm
kein Test bis zum Bruch durchgeführt.
Durchmesser nach Druckfestigkeit Elastizitätsmodul




































Tab. A.17: Messergebnisse der Druckversuchen an pyrolysierten Tetraederstrukturen aus
Glaskohlenstoff (Abschnitt 4.1.4). Es sind jeweils gemittelte Werte mit Standard-
abweichung angegeben.
Kleinste Struktur Mittlere Struktur Größte Struktur
Balkenlänge ∼800 nm ∼1250 nm ∼1730 nm
Druckfestigkeit in MPa 965,8±301,7 521,2±130,3 192,9±32,2
Steifigkeit in GPa 7,4±1,8 4,6±0,5 2,3±0,3







Abb. A.4: Querschnitte Al-beschichteter Tetraederstrukturen mit einer Balkenlänge von
12,5 µm, welche in Epoxidharz eingebettet sind und mit einem Mikrotom geschnit-
ten wurden [81]. Die nominellen Schichtdicken betragen (a) 81 nm und (b) 205 nm.
Die Gemeinsamkeit sowie der Unterschied zwischen der stationären Beschich-
tungskonfiguration in (a) und der rotierenden in (b) werden deutlich. In beiden
Konfigurationen sind größere Schichtdicken auf den Balkenoberflächen der oberen
Balken zu beobachten (mit roten Rechtecken und Pfeilen markiert), in der rotie-
renden Konfiguration sind zusätzlich auf den äußeren Seiten der außenliegenden








Abb. A.5: Seitenansicht eines Tetraedermodells zur Zuordnung der einzelnen Lagen der
Struktur. Das Glassubstrat auf der Unterseite ist durch eine blaue Linie gekenn-
zeichnet, die 5. Lage wird während des 3D-DLW Prozesses direkt auf das Glassub-
strat geschrieben. In Anlehnung an [81].
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Tab. A.18: Messergebnisse der Druckversuche an Tetraederstrukturen mit unterschiedlichen
Strukturgrößen (Balkenlängen 5 µm, 7,5 µm, 10 µm, 12,5 µm) sowie unterschiedli-
chen Metallbeschichtungen (Abschnitt 4.2). Die angegebenen Metallschichtdicken
beziehen sich auf nominelle Werte. Angegeben sind die Druckfestigkeit und die
Struktursteifigkeit jeweils als Absolutwerte sowie bezogen auf die Dichte (verglei-
che Tabelle A.13). Es sind gemittelte Werte mit Standardabweichung angegeben.
Die Messergebnisse der Strukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm und Metallbe-
schichtungen von 81 nm Al, 205 nm Al, 35 nm Inconel 600 und 35 nm Ti-6Al-4V
sowie die der polymeren OWB-Strukturen sind in [81] zu finden.
Material
Druckfestigkeit Steifigkeit Spez. Druckfestigkeit Spez. Steifigkeit









Polymer (OWB-Struktur) 4,71±0,29 138,57±5,59 0,024±0,001 0,700±0,028
81 nm Al 8,68±0,32 202,51±8,45 0,025±0,001 0,584±0,024
205 nm Al 11,93±1,26 339,03±25,19 0,021±0,002 0,589±0,044
35 nm Inconel 600 11,54±0,50 266,30±15,86 0,029±0,001 0,666±0,040
240 nm Inconel 600 19,31±0,57 489,17±28,78 0,0123±0,0003 0,311±0,018









µm Polymer (OWB-Struktur) 2,68±0,04 99,86±1,61 0,0190±0,0003 0,708±0,011
81 nm Al 5,13±0,07 135,03±10,96 0,0224±0,0003 0,590±0,048
205 nm Al 6,95±0,35 214,50±29,35 0,019±0,001 0,589±0,081
35 nm Inconel 600 6,52±0,27 184,25±15,25 0,025±0,001 0,709±0,059
240 nm Inconel 600 10,95±0,32 306,58±13,17 0,0115±0,0003 0,321±0,014








µm Polymer (OWB-Struktur) 1,67±0,07 49,08±6,72 0,013±0,001 0,396±0,054
81 nm Al 3,54±0,09 102,06±9,88 0,0189±0,0005 0,546±0,053
205 nm Al 4,40±0,17 92,47±11,27 0,016±0,001 0,326±0,040
35 nm Inconel 600 3,26±0,52 63,87±1,16 0,016±0,003 0,306±0,006
240 nm Inconel 600 6,42±0,61 144,29±37,33 0,009±0,001 0,204±0,053









µm Polymer (OWB-Struktur) 1,27±0,01 40,90±1,22 0,0118±0,0001 0,379±0,011
81 nm Al 2,39±0,07 94,65±3,14 0,0152±0,0004 0,603±0,020
205 nm Al 2,35±0,06 68,21±10,19 0,0102±0,0002 0,297±0,044
35 nm Inconel 600 2,20±0,08 43,36±1,82 0,0127±0,0005 0,251±0,011
240 nm Inconel 600 4,10±0,62 118,61±34,67 0,0074±0,0011 0,214±0,063











22,31±1,50 367,45±2,81 0,091±0,006 1,494±0,011
OWB-Struktur mit
100 nm Inconel 600
20,59±2,97 464,68±41,21 0,023±0,003 0,525±0,047
WB-Struktur mit 100 nm
Inconel 600





















1. Lage 2. Lage 3. Lage 4. Lage 5. Lage
Balkenlänge
    5 µm
    12,5 µm
Abb. A.6: Messung der Aluminiumschichtdicke auf den Balkenoberseiten für Tetraederstruk-
turen mit rotierender Beschichtungskonfiguration [81]. Die nominelle Schichtdicke
beträgt 205 nm, es sind Messungen für Strukturen mit einer Balkenlänge von 5 µm






Abb. A.7: Spannungs-Dehnungs-Kurven der WB-Strukturen (200 ◦C/15 min) zur Visua-
lisierung des Einflusses unterschiedlicher Belastungsgeschwindigkeiten (Ab-




Tab. A.19: Variation der Druckfestigkeiten der unterschiedlichen Strukturen (OWB-
Strukturen und WB-Strukturen (200 ◦C/15 min)) bei variierenden Verschiebungs-
bzw. Dehnraten (Abschnitt 5.1). Die Unterschiede sind jeweils bezogen auf die
Druckfestigkeit bei der höchsten durchgeführten Verschiebungsrate von 500 nm/s




rate in nm/s in 1/s
OWB- WB-Strukturen
Strukturen (200 ◦C/15 min)
Honigwabe
20 0,002 0,83 0,92
100 0,01 0,98 1,06
500 0,05 1 1
Hexagonale
Struktur
20 0,001 0,77 0,83
100 0,005 0,87 0,93
500 0,025 1 1
Kubische
Struktur
20 0,001 0,85 0,96
100 0,005 0,94 0,89
500 0,025 1 1
Tetraeder-
struktur
20 0,001 0,85 0,99
100 0,006 0,96 0,94
500 0,029 1 1
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A.6 Verhalten unter zyklischer Belastung
Tab. A.20: Messergebnisse der Druckversuche an OWB-Strukturen und WB-Strukturen
(200 ◦C/15 min) unter zyklischer Belastung zu einer fixierten Maximalverschie-
bung von 5 µm (Abschnitt 5.2.2). Die Ûdiss und die verbleibende Dehnung dividiert
durch die maximale Dehnung sind als normierte Werte angegeben, um das Absin-
ken bzw. den Anstieg der Werte mit zunehmender Zyklenzahl deutlich zu machen;
zum einen ist der zweite und der 20. Zyklus bezogen auf den ersten Zyklus ange-
geben, zum anderen der 20. Zyklus bezogen auf den 15. Zyklus. Die Verlustkoeffi-
zienten der Zyklen 1, 2 und 20 sind ebenfalls angegeben. In Anlehnung an [105].











Ûdiss,2/Ûdiss,1 0,16 0,25 0,33 0,36
Ûdiss,20/Ûdiss,1 0,02 0,05 0,08 0,11




ε2/ε1 1,22 1,26 1,14 1,11
ε20/ε1 1,87 2,54 1,75 1,64
ε20/ε15 1,09 1,01 1,03 1,02
Verlust-
koeffizient ψ
1. Zyklus 0,93±0,01 0,85±0,04 0,82±0,01 0,82±0,01
2. Zyklus 0,751±0,002 0,61±0,02 0,63±0,01 0,66±0,02










Ûdiss,2/Ûdiss,1 0,10 0,18 0,31 0,37
Ûdiss,20/Ûdiss,1 0,02 0,05 0,09 0,10




ε2/ε1 1,40 1,69 1,55 2,77
ε20/ε1 1,87 5,05 5,10 14,16
ε20/ε15 0,97 0,98 1,06 1,43
Verlust-
koeffizient ψ
1. Zyklus 0,95±0,01 0,92±0,04 0,80±0,03 0,77±0,06
2. Zyklus 0,72±0,05 0,73±0,16 0,61±0,01 0,62±0,03
20. Zyklus 0,51±0,03 0,50±0,11 0,45±0,02 0,47±0,01
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(a)
(b)
Abb. A.8: Visualisierung der gelöschten Balken in den FE Simulationen einer Tetraederstruk-
tur unter (a) zyklischer Belastung zu 5 µm mit 20 einzelnen Zyklen (siehe Abbil-
dung 5.21 (a), (b)) sowie unter (b) schrittweise ansteigender zyklischer Belastung
zu 5 µm in Schritten von 500 nm (siehe Abbildung 5.21 (c), (d)). Die gelöschten
Balken sind farblich markiert. Die gelöschten Balken der einzelnen Löschvorgänge
summieren sich jeweils auf, das heißt z. B. die gelöschten Balken aus Löschvor-
gang 1 (in (a): 12 Balken) bleiben im zweiten Löschvorgang (in (a): 24 Balken)
weiterhin gelöscht. Die angegeben Balken der oberen Ebene (das heißt der oberen
simulierten Hälfte) sind jeweils die gespiegelten Balken zu den hier markierten
Balken (vergleiche auch Abbildung 3.15). Aus Symmetriegründen wurde nur die
halbe Tetraederstruktur simuliert, die angegebene Anzahl gelöschter Balken bezieht
sich jedoch auf die gesamte Tetraederstruktur.
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Tab. A.21: Messergebnisse der Druckversuche an Tetraederstrukturen aus unterschiedli-
chen Basismaterialien (OWB-Strukturen, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), 10 nm
Al2O3-Beschichtung und 100 nm Al2O3-Beschichtung) unter zyklischer Belastung
zu einer fixierten Maximalverschiebung von 5 µm (Abschnitt 5.2.2). Die Ûdiss und
die verbleibende Dehnung sind als normierte Werte angegeben, um das Absinken
bzw. den Anstieg der Werte mit zunehmender Zyklenzahl deutlich zu machen;
zum einen ist der zweite und der 20. Zyklus bezogen auf den ersten Zyklus ange-
geben, zum anderen der 20. Zyklus bezogen auf den 15. Zyklus. Die Verlustkoeffi-
zienten der Zyklen 1, 2 und 20 sind ebenfalls angegeben. In Anlehnung an [105].
ohne Wärme-
200 ◦C/15 min
10 nm 100 nm
behandlung Al2O3 Al2O3
Normierte Ûdiss
Ûdiss,2/Ûdiss,1 0,36 0,37 0,05 0,01
Ûdiss,20/Ûdiss,1 0,11 0,10 0,02 0,003




ε2/ε1 1,11 2,75 1,03 1,11
ε20/ε1 1,64 14,06 1,15 1,20
ε20/ε15 1,02 1,41 1,03 1,01
Verlust-
koeffizient ψ
1. Zyklus 0,82±0,01 0,77±0,06 0,959±0,002 0,99±0,01
2. Zyklus 0,66±0,02 0,62±0,03 0,60±0,02 0,47±0,05
20. Zyklus 0,47±0,02 0,47±0,01 0,403±0,002 0,36±0,05
(a) (b)
Abb. A.9: Spannungs-Dehnungs-Kurven der ansteigenden zyklischen Belastungsmessung
sowie einer monotonen Belastungsmessung von OWB-Strukturen, (a) hexagonale
Struktur, (b) Tetraederstruktur. Die monotone Belastung erfolgte zu einer maxima-
len Verschiebung von 5 µm, die ansteigende zyklische Belastung erfolgte ebenfalls
zu einer maximalen Verschiebung von 5 µm in ansteigenden Schritten von 500 nm.
Es ist eine sehr gute Übereinstimmung des Verhaltens der beiden unterschiedlichen
Messverfahren zu beobachten.
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Tab. A.22: Messergebnisse der Druckversuche an OWB-Strukturen und WB-Strukturen
(200 ◦C/15 min) unter ansteigender zyklischer Belastung (Abschnitt 5.2.3). Es
ist die akkumulierte (akk.) Ûdiss über alle Zyklen angegeben. Darüber hinaus sind
Messwerte des Zyklus in welchem die Druckfestigkeit der Strukturen erreicht
wird angeben: die Ûdiss, die Zyklenzahl sowie die während des Zyklus erreichte
maximale Dehnung.
Zyklus bei Erreichen der Druckfestigkeit
Akk. Ûdiss Ûdiss Zyklenzahl Max. Dehnung
in kJ/kg in kJ/kg in %
OWB-
Strukturen
Honigwabe 123,5 19,95 5 21,6
Hexagonal 5,1 0,34 2 3,4
Kubisch 15,5 1,67 5 10,5
Tetraeder 12,3 0,95 4 8,6
WB-
Strukturen
Honigwabe 137,0 16,44 4 16,1
Hexagonal 11,1 0,40 2 2,4
Kubisch 15,2 1,34 4 8,1
Tetraeder 15,5 1,45 5 11,0
Tab. A.23: Messergebnisse der Druckversuche an Tetraederstrukturen aus unterschiedli-
chen Basismaterialien (OWB-Strukturen, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), 10 nm
Al2O3-Beschichtung und 100 nm Al2O3-Beschichtung) unter ansteigender zykli-
scher Belastung (Abschnitt 5.2.3). Es ist die akkumulierte (akk.) Ûdiss über alle
Zyklen angegeben. Darüber hinaus sind Messwerte des Zyklus in welchem die
Druckfestigkeit der Strukturen erreicht wird angeben: die Ûdiss, die Zyklenzahl
sowie die während des Zyklus erreichte maximale Dehnung.
Zyklus bei Erreichen der Druckfestigkeit
Akk. Ûdiss Ûdiss Zyklenzahl Max. Dehnung
in kJ/kg in kJ/kg in %
Ohne Wärmebehandlung 12,3 0,95 4 8,6
200 ◦C/15 min 15,5 1,45 5 11,0
10 nm Al2O3 15,1 2,73 4 8,5





Abb. A.10: Spannungs-Dehnungs-Kurven der ansteigenden zyklischen Belastungsmessung
sowie einer monotonen Belastungsmessung von WB-Strukturen (200 ◦C/15 min),
(a) Honigwabenstruktur, (b) hexagonale Struktur, (c) kubische Struktur, (d) Tetra-
ederstruktur. Die monotone Belastung erfolgte zu einer maximalen Verschiebung
von 5 µm, die ansteigende zyklische Belastung erfolgte ebenfalls zu einer maxi-
malen Verschiebung von 5 µm in ansteigenden Schritten von 500 nm. Es ist eine
sehr gute Übereinstimmung des Verhaltens der beiden unterschiedlichen Messver-
fahren zu beobachten.
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(a) (b)
Abb. A.11: Spannungs-Dehnungs-Kurven der ansteigenden zyklischen Belastungsmessung
sowie einer monotonen Belastungsmessung von Tetraederstrukturen mit (a) 10 nm
und (b) 100 nm Al2O3-Beschichtung. Die monotone Belastung erfolgte zu einer
maximalen Verschiebung von 5 µm, die ansteigende zyklische Belastung erfolgte
ebenfalls zu einer maximalen Verschiebung von 5 µm in ansteigenden Schritten
von 500 nm. Es ist eine sehr gute Übereinstimmung des Verhaltens der beiden
unterschiedlichen Messverfahren zu beobachten.
Tab. A.24: Individuelle Zyklen der ansteigenden zyklischen Belastung (Abschnitt 6.3.2):
Messergebnisse der Druckversuche an Tetraederstrukturen aus unterschiedli-
chen Basismaterialien (OWB-Strukturen, WB-Strukturen (200 ◦C/15 min), 10 nm
Al2O3-Beschichtung und 100 nm Al2O3-Beschichtung) [105]. Es sind drei un-
terschiedliche Bereiche definiert; Bereich 1 – vor Erreichen der Druckfestigkeit,
Bereich 2 – ab Erreichen der Druckfestigkeit bis zum Einsetzen der lokalen Kom-
primierung, Bereich 3 – Zyklen mit lokaler Komprimierung. Es sind jeweils die
Zyklenzahlen N der einzelnen Bereiche angegeben, die Summe der Ûdiss dieser
Zyklen sowie der Anteil an der akkumulierten Ûdiss über alle durchgeführten Zy-
klen (siehe Tabelle A.23).
Bereich 1 Bereich 2 Bereich 3
N Summe Ûdiss Anteil N Summe Ûdiss Anteil N Summe Ûdiss Anteil
in kJ/kg in % in kJ/kg in % in kJ/kg in %
OWB 1–3 0,5 4,3 4–9 9,8 79,7 10 2,0 16,0
WB 1–4 1,2 7,8 5–9 11,8 76,3 10 2,5 15,9
10 nm 1–3 1,6 10,3 4–6 10,1 67,1 7–10 3,4 22,6
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